Einfluss der starken plastischen Deformation auf die Korngrenzendiffusion von substitutionell und interstitiell diffundierenden Elementen by Fiebig, J.M. (Jochen)
Institut fu¨r Materialphysik
DISSERTATION
Einﬂuss der starken plastischen Deformation auf
die Korngrenzendiﬀusion von substitutionell und
interstitiell diﬀundierenden Elementen
Inaugural-Dissertation zur Erlangung des Doktorgrades
der Naturwissenschaften im Fachbereich Physik
an der Mathematisch-Naturwissenschaftlichen Fakulta¨t
der Westfa¨lischen Wilhelms-Universita¨t Mu¨nster
Vorgelegt von Jochen Michael Fiebig
aus Coesfeld
im August 2013
Dekan : Prof.-Dr. Markus Donath
1. Gutachter : Prof.-Dr. Gerhard Wilde
2. Gutachter : Prof.-Dr. Nicolas Stolwijk
Tag der mu¨ndlichen Pru¨fung: 21.10.2013




1 Einleitung-Stand der Dinge 1
2 Theorie 5
2.1 Plastische Deformation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
2.2 Grenzﬂa¨chen in polykristallinen Materialien - stationa¨re Korn-
grenzen und Tripellinien . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.2.1 Kleinwinkelkorngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.2.2 Großwinkelkorngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12
2.2.3 Wechselwirkung von Versetzungen und Korngrenzen . . 16
2.2.4 Borisov-Formalismus - Zusammenhang zwischen Korn-
grenzendiﬀusion und Korngrenzenenergie . . . . . . . . 19
2.3 Nichtgleichgewichtskorngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3.1 Model von Nazarov - Entstehung von Nichtgleichge-
wichtskorngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.4 Relaxation von Nichtgleichgewichtskorngrenzen . . . . . . . . 23
2.4.1 Modell von Lojkowski . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23
2.4.2 Modell von Varin und Kurzdlowski . . . . . . . . . . . 24
2.4.3 Modell von Sangal und Tangri . . . . . . . . . . . . . . 25
2.4.4 Modell von Nazarov . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 27
2.4.5 Vergleich der Modelle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4.6 Vergleich der Modelle mit den experimentellen Beob-
achtungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
2.5 Auswirkungen von extrinsischen Versetzungen auf die Korn-
grenzendiﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 31
2.6 Korngrenzen als Senken fu¨r Leerstellen . . . . . . . . . . . . . 32
2.6.1 Erzeugung von Gitterdefekten-Leerstellen-homogene De-
formation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32
2.6.2 Modell von Perevezentsev . . . . . . . . . . . . . . . . 33
I
INHALTSVERZEICHNIS
2.7 Tripellinien . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
3 Diﬀusion im Kornvolumen 36
3.1 Diﬀusionsmechanismen in geordneten Legierungen . . . . . . . 36
4 Diﬀusion entlang von Kurzschlussdiﬀusionspfaden 39
4.1 Korngrenzendiﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 39
4.1.1 Die Lo¨sung von Whipple . . . . . . . . . . . . . . . . . 42
4.1.2 Die Lo¨sung von Suzuoka . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4.1.3 Anwendung der Lo¨sungen fu¨r die Schichtenteilungsme-
thode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 44
4.2 Die Diﬀusionsstadien nach Harrison - Diﬀusion in Polykristallen 45
4.2.1 Harrisons A-Regime . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 46
4.2.2 Harrisons B-Regime . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48
4.2.3 Harrisons C-Regime . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50
4.3 Tripelliniendiﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 51
5 Experimentelle Methoden 56
5.1 Methoden zur starken plastischen Deformation . . . . . . . . . 56
5.1.1 Equal channel angular pressing (ECAP) . . . . . . . . 56
5.1.2 Equal channel angular pressing conform (ECAP-C) . . 60
5.2 Analyse der Mikrostruktur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 61
5.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie . . . . . . . . . . . 61
5.2.2 Electron backscatter diﬀraction (EBSD) . . . . . . . . 66
5.3 Ha¨rtemessungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 68
5.4 Ro¨ntgendiﬀraktometrie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69
5.5 Diﬀerential Scanning Calorimeter (DSC) . . . . . . . . . . . . 72
5.6 Radiotracer-Methode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 73
5.6.1 Probenpolitur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74
5.6.2 Schichtenteilungsmethoden . . . . . . . . . . . . . . . . 75
II
INHALTSVERZEICHNIS
6 Volumendiﬀusion von 63Ni und 44Ti in grobkristallinem NiTi 81
6.1 Volumendiﬀusion von 63Ni in grobkristallinem NiTi . . . . . . 81
6.2 Diﬀusionsergebnisse zur Volumendiﬀusion von 44Ti . . . . . . 84
6.3 Diskussion der Volumendiﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
7 Ergebnisse zu ECAP-verformten NiTi 99
7.1 Mikrostruktur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99
7.2 Konrgrenzendiﬀusion von 63Ni und 44Ti in NiTi nach starker
plastischer Deformation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 101
7.3 Diskussion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107
7.3.1 Vergleich der Korngrenzendiﬀusionkoeﬃzienten von 44Ti
und 63Ni . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107
7.3.2 Einﬂuss der thermischen Vorbehandlung auf die Diﬀu-
sionseigenschaften . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 108
8 Einﬂuss der starken plastischen Verformung auf die Selbst-
diﬀusion in Silber 111
8.1 Untersuchung der Mikrostruktur des Ausgansmaterials mittels
EBSD . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 111
8.2 Diﬀerentielle Rasterkalorimetrie (engl. DSC= diﬀerential scan-
ning calorimetry) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112
8.3 Darstellung der Diﬀusionsergebnisse in Silber . . . . . . . . . . 128
8.3.1 Grobkristallines Material . . . . . . . . . . . . . . . . . 128
8.3.2 Feinkristallines Material . . . . . . . . . . . . . . . . . 132
8.4 Diskussion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 134
8.4.1 Thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur - Einﬂuss der
Diﬀusionsglu¨hungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 134
8.4.2 Einﬂuss der sta¨rkeren Deformation auf das Diﬀusions-
verhalten . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 140
III
INHALTSVERZEICHNIS
8.4.3 Einﬂuss von Versetzungen auf die Ausdiﬀusion ins Vo-
lumen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 144
8.5 Ursache der gemessenen erho¨hten Diﬀusivita¨ten - Mo¨gliche
schnelle und ultraschnelle Diﬀusionspfade . . . . . . . . . . . . 152
8.5.1 Perkolierte Porosita¨t als ultraschneller Diﬀusionspfad . 153
8.5.2 Spezielle Korngrenzen als Ursache fu¨r die schnellen Dif-
fusionspfade . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 159
8.6 Tripellinien als Ursache fu¨r die schnelle Diﬀusion . . . . . . . . 162
8.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die schnelle
Diﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 165
8.7.1 Korngrenzenenergie - Anwendung des Borisov Forma-
lismus . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 165
8.8 Korngrenzenversetzungen-Anwendung des Modells von Nazarov168
8.8.1 Quantiﬁzierung des freien Volumens - Anwendung der
Modelle von Nazarov und Perevezentsev . . . . . . . . 170
8.8.2 Relaxation der schnellen Diﬀusionspfade . . . . . . . . 174
9 Darstellung der Messergebnisse in α-Ti 185
9.1 Charakterisierung der Mikrostruktur der Ausgansmaterialien . 185
9.2 Ro¨ntgendiﬀraktometrie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 187
9.3 Temperaturabha¨ngigkeit der Ha¨rte . . . . . . . . . . . . . . . 189
9.4 Darstellung der Diﬀusionexperimente in α-Ti . . . . . . . . . . 193
9.4.1 Darstellung der Ergebnisse zur Korngrenzendiﬀusion
von substitutionell gelo¨sten Elementen in α-Ti . . . . . 194
9.4.2 Darstellung der Ergebnisse zur Korngrenzendiﬀusion
von Co in α-Ti . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 203
9.5 Diskussion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 206
9.5.1 Perkolierte Poro¨sita¨t als Ursache der schnellen Diﬀusion 206
9.6 Tripellinien als Ursache fu¨r die erho¨hte Diﬀusion . . . . . . . . 210
IV
INHALTSVERZEICHNIS
9.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die schnelle
Diﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 214
9.7.1 Korngrenzenenergie - Anwendung des Borisov Forma-
lismus . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 214
9.7.2 Korngrenzenversetzungen - Anwendung des Modells von
Nazarov . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 217
9.7.3 Quantiﬁzierung des freien Volumens - Anwendung der
Modelle von Nazarov und Perevezentsev . . . . . . . . 218
9.7.4 Relaxation der schnellen Diﬀusionspfade . . . . . . . . 219
9.7.5 Segregation von Co in den Korngrenzen von α-Ti . . . 222
9.8 Interstitielle Diﬀusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 225
10 Generelle Aspekte zur Diﬀusion in stark verformten Mate-
rialien 229
10.1 Einﬂuss der Korngrenzenversetzungen und Spannungsfeldern
auf den Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten . . . . . . . . . . . 229
10.2 Diﬀusionsmechanismen in Korngrenzen . . . . . . . . . . . . . 231
10.3 A¨nderung der Aktivierungsenthalpie - A¨nderung des Diﬀusi-
onsmechanismus? . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 234
10.4 Ansatz zur Beschreibung der erho¨hten Diﬀusion in stark ver-
formten Materialien . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 239
10.5 Entstehung eines perkolierenden Netzwerkes von Nichtgleich-
gewichtskorngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 240





ECAP Equal channel angular pressing
ECAP-C Equal channel angular pressing Conform
EBSD Electron back scatter diﬀraktion









Dd = Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzient DV = Volumendiﬀusionskoeﬃzient
DKG = Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzient
DNG,KG = Nichtgleichgewichtskorngrenzendiﬀusionskoeﬃzient
Deﬀ = eﬀektiver Diﬀusionskoeﬃzient
DV,eﬀ = eﬀektiver Volumendiﬀusionskoeﬃzient DV,eﬀ = eﬀektiver Korngren-
zendiﬀusionskoeﬃzient DTri = Tripellininendiﬀusionskoeﬃzient
δ = Korngrenzenbreite
G = Schermodul
ρ = Versetzungsdichte im Kornvolumen
ρm = Materialdichte
ρKG = Korngrenzenversetzungsdichte










γNG = Korngrenzenenergie von Nichtgleichgewichtskorngrenzen
δgamma = Exzessenergie der Nichtgleichgewichtskorngrenzen
δvKG = atomares Exzessvolumen einer Nichtgleichgewichtskorngrenze
vKG = atomares Volumen einer Korngrenze
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1 Einleitung-Stand der Dinge
Abbildung 1: Auftragung der Streckgrenze (Yield Strenght) gegen die Bruch-
dehnung (Elongation failure) fu¨r verschiedene Metalle [Va02]. In dem grau
unterlegten Bereich beﬁnden sich grobkristalline Metalle. Durch starke plas-
tische Deformation kann die Streckgrenze ohne großen Verlust an Duktilita¨t
erho¨ht werden (Beispiele sind Cu und Ti). Die eingezeichneten Kurven zei-
gen die Vera¨nderung von Streckgrenze und Bruchdehnung nach dem Walzen
( Beispiele sind Cu und Al). Die Prozentzahlen stehen fu¨r das Maß an Ver-
formung.
Ein Ziel der Materialphysik ist die Entwicklung von Verfahren zur Optimie-
rung von Materialeigenschaften. In den letzten Jahrzehnten erfahren die Me-
thoden der starken plastischen Deformation eine besondere Aufmerksamkeit,
da diese nicht nur einzelne Eigenschaften wie beispielsweise die Festigkeit
eines Materials steigern, sondern auch zu verbesserten Eigenschaftskombi-
nationen fu¨hren, welche durch konventionelle Verformungsverfahren, wie das
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Walzen nicht erreicht werden ko¨nnen [VIA00][Va02][Val04][VZE+07]. Abb.
1 stellt diesen Sachverhalt graphisch dar. Der grau unterlegte Bereich bein-
haltet grobkristalline Materialien, welche nicht verformt sind. Man erkennt,
dass diese entweder eine hohe Streckgrenze (hohe Festigkeit) und eine gerin-
ge Bruchdehnung (niedrige Duktilita¨t, linke Seite) aufweisen oder eine hohe
Duktilita¨t und eine niedrige Festigkeit (rechten Seite). Laut der Vero¨ﬀentli-
chung von Valiev [Va02] kann durch starke plastische Verformung eine be-
deutende Steigerung der Festigkeit bei geringem Verlust an Verformbarkeit
erreicht werden, hier an Beispielen von Ti und Cu gezeigt.
Die dargestellen Kurven zeigen die Vera¨nderungen der oben erwa¨hnten me-
chanischen Eigenschaften nach Kaltverformung mittels Walzen, hier am Bei-
spiel von Cu und Al. Es wird deutlich, dass eine Festigkeitssteigerung durch
Deformation (Prozentangaben beziehen sich auf die Dickenreduzierung wa¨hrend
des Walzens) erreicht werden kann, gleichzeitig nimmt die Verformbarkeit des
Materials jedoch signiﬁkant ab.
Diese ungewo¨hnliche Eigenschaftskombination der mittels SPD Verfahren
verformten Materialien wird mit den Korngrenzen und deren thermodyna-
mischem Zustand in Verbindung gebracht.
Die Ziele der vorliegenden Arbeit lassen sich wie folgt zusammenfassen:
• Untersuchung der Korngrenzeneigenschaften, im Speziellen der Korn-
grenzendiﬀusion, in Materialien nach starker plastischer Deformation
verglichen mit ihrem grobkristallinen Gegenpart. Im Mittelpunkt stand
hierbei die Frage, ob sich durch starke plastische Deformation die Korn-
grenzenstruktur und als Folge die Transporteigenschaften a¨ndern. Da-
zu wurden Korngrenzendiﬀusionsmessungen mittels der Radiotracer-
Methode durchgefu¨hrt. In der Literatur sind wenige Messdaten vor-
handen [TFW+99][KGII02][ADER07][DRR+11] und die Messungen in
dieser Arbeit sollten zu einem besseren Versta¨ndnis des Einﬂusses der
Deformation (mittels equal channel angular pressing (ECAP)) auf den
2
Abbildung 2: Hellfeldaufnahmen der Mikrostruktur von ultrafeinkristallinem
Nickel (ECAP-VErfahren Route BC4 [DRR
+11]) mittels Transmissionselek-
tronenmikroskopie. a) Korngrenzenstruktur von Ni nach der Verformung, b)
nach thermischer Vorbehandlung bei 400 K fu¨r 3 d, c) nach thermischer
Vorbehandlung bei 700 K fu¨r 17 h.
atomaren Transport entlang innerer Grenzﬂa¨chen beitragen.
• Untersuchung der thermischen Stabilita¨t des deformationsinduzuierten
Zustandes dieser speziﬁschen Korngrenzen. Die erhaltenen Ergebnisse
sollten im Kontext theoretischer Modelle diskutiert werden.
• Analyse der Mikrostruktur mittels Transmissionselektronenmikrosko-
pie (TEM) und Elektronenru¨ckstreuung (im Englischen Electron backs-
catter diﬀraction, kurz EBSD). Das Interesse sollte dabei auf die Ent-
wicklung der Mikrostruktur nach thermischer Vorbehandlung gelegt
werden, um die mo¨glichen schnellen Diﬀusionspfade ausﬁndig zu ma-
chen. Studien zu ultrafeinkristallinen Materialien mittels TEM haben
gezeigt, dass Korngrenzen mit gezackter Struktur vorhanden sind, wel-
che als Nichtgleichgewichtskorngrenzen interpretiert werden ko¨nnten,
da sie nicht die erwartete geradlinige Struktur zeigen und nach thermi-
scher Vorbehandlung nicht mehr beobachtet werden konnten [DRR+11]
(Abb. 2).
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• Bestimmung der Korngrenzenenergie vor und nach starker plastischer
Deformation
• Korrelation zwischen den mechanischen Eigenschaften und der Mi-
krostruktur. Dazu wurde die Vicker-Ha¨rte in Abha¨ngigkeit von der
thermischen Vorbehandlung untersucht.
Dieses Spektrum an Analysen sollte zur Aufkla¨rung der folgenden Fragen
beitragen:
• Welchen Einﬂuss hat die starke plastischer Deformation auf die Korn-
grenzendiﬀusion in Ag, α-Ti und NiTi?
• Wie a¨ndern sich die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten von substitutio-
nell und interstitiell diﬀundierenden Elementen nach starker plastische
Deformation?
• Durch welches Modell la¨sst sich das Relaxationsverhalten der Nicht-
gleichgewichtskorngrenzen am besten beschreiben?





Abbildung 3: Schematische Darstellung eines technischen Spannungs-
Dehnungs-Diagramms [Got07]. Die Begriﬀe und Variablen werden im Text
erla¨utert.
Abb. 3 zeigt ein technisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm fu¨r einen ein-
achsigen Zugversuch. Bei geringen a¨ußeren Kra¨ften verha¨lt sich ein Metall
elastisch, d. h. die Dehnung () des Materials ist proportional zur angelegten









Hier ist F‖ die angelegte Kraft, A die Querschnittﬂa¨che der Probe, l0 die An-
fangsla¨nge der Probe und l die La¨nge der Probe wa¨hrend des Zugversuches.
Das Ende des elastischen Bereichs ist durch die Streckgrenze (Rp) gegeben.
5
2.1 Plastische Deformation
Diese wird dadurch deﬁniert, dass nach dem Enlasten der Probe eine Verfor-
mung von 0,2 % verbleibt (Rp0.2). Nach dem U¨berschreiten der Streckgrenze
verformt sich das Material plastisch, d. h. die induzierte Forma¨nderung bleibt
auch nach Entfernen der angelegten Spannung erhalten. Die Spannung steigt
(Verfestigung des Metalls) bis zu einer materialabha¨ngigen Dehnung (Gleich-
maßdehnung, Ag) auf ein Maximum, die sogenannte Zugfestigkeit (Rm), an
und fa¨llt anschließend ab bis das Material bei der Bruchdehnung A bricht. Der
Abfall der Spannung nach U¨berschreiten der Gleichmaßdehnung kann durch
die Einschnu¨rung des Materials erkla¨rt werden. Die Verformung wird insta-
bil, wodurch sich der Querschnitt der Probe verringert. Schließlich kommt es
zum Bruch der Probe an der Einschnu¨rung.
Die in dieser Arbeit verwendeten Proben wurden starker plastischer Defor-
mation ausgesetzt. Daher sind die Prozesse der Verfestigung von Bedeutung.
Die Vorga¨nge sollen zuna¨chst an der Verfestigungskurve eines Einkristalls
erla¨utert werden. In Polykristallen mu¨ssen noch weitere Bedingungen erfu¨llt
sein. Die Verfestigungkurve (Abb. 4) besteht aus 3 Bereichen, in denen un-
terschiedliche Prozesse auftreten.
Bereich I ist der sogenannte Easy-Glide-Bereich. Da sich dieser Bereich an
den elastischen Bereich anschließt, sind wenige Versetzungen im Metall ent-
halten. Die Versetzungen ko¨nnen lange Wege zuru¨cklegen und den Kristall
teilweise verlassen. Der Verfestigungskoeﬃzient (dτ/dγ) ist gering. Das Ende
dieses Bereichs wird durch die Aktivierung von sekunda¨ren Gleitsystemen
herbeigefu¨hrt. Die Versetzungsbewegung auf sekunda¨ren Gleitsystemen hat
keinen großen Einﬂuss auf die Dehnung, aber auf die Festigkeit.
Im zweiten Bereich wechselwirken die Versetzungen, welche sich auf prima¨ren
und sekunda¨ren Gleitsystem beﬁnden, miteinander und erzeugen unbewegli-
che Versetzungen. Diese unbweglichen Versetzungen immobilisieren nachfol-
gende Versetzungen, was zu einer Erho¨hung der inneren Spannung und einer
weiteren Aktivita¨t von sekunda¨ren Gleitsystemen beitra¨gt. Damit jedoch die
6
2.1 Plastische Deformation
Abbildung 4: Schematische Darstellung der Verfestigungskurve eines Einkris-
talls [Got07].
aufgezwungene Verformungsgeschwindigkeit aufrecht erhalten werden kann,
mu¨ssen fu¨r die immobilisierten Versetzungen neue bewegliche Versetzungen
erzeugt werden. Dadurch steigt die Versetzungsdichte und folglich auch die
Festigkeit in Bereich II stark an. Der Verfestigungskoeﬃzient betra¨gt un-
gefa¨hr G/300 [Got07], wobei G das Schermodul ist.
In Bereich III nimmt der Verfestigungskoeﬃzient dann wieder ab. Die Ur-
sache ist das Quergleiten von Schraubenversetzungen, wodurch Hindernis-
se umgangen werden ko¨nnen. Dies verla¨ngert die Laufwege der Versetzun-
gen. Ein weiterer Prozess ist die Annihilation von Versetzungen. Durch das
Quergleiten ko¨nnen die Versetzungen auf parallele Gleitebenen gelangen, auf
denen sie auf Versetzungen mit dem gleichen Burgersvektor, aber anderem
Vorzeichen, treﬀen und sich gegenseitig auslo¨schen. Die Verringerung der Ver-
festigung ist ein Erholungsvorgang, der wa¨hrend der Verformung stattﬁndet
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2.1 Plastische Deformation
Abbildung 5: a) Schematische Darstellung eines Versetzungsaufstaus, mit
gro¨ßerem Abstand von der Korngrenze wird der Abstand der Versetzungen
zueinander gro¨ßer, b) Aufnahme eines Versetzungsaufstaus mit dem Trans-
missionselektroenenmikroskop [Got07].
und daher als dynamische Erholung bezeichnet wird.
In dieser Arbeit werden polykristalline Materialien verwendet. Diese ent-
halten im Vergleich zu Einkristallen Korngrenzen (siehe na¨chstes Kapitel),
welche als Hindernisse fu¨r die Versetzungsbewegung fungieren. Es verformen
sich zuna¨chst die Bereiche, welche am gu¨nstigsten zur Verformungsrichtung
ausgerichtet sind, den gro¨ßten Schmid-Faktor haben. Durch den Aufstau von
Versetzungen an den Korngrenzen wird eine zusa¨tzliche Spannung ausgeu¨bt,
welche dazu fu¨hrt, dass die Gleitsysteme im benachbarten Korn aktiviert
werden. Es sind fu¨nf unabha¨ngige Gleitsysteme notwendig, damit ein poly-
kristallines Material einer beliebigen Forma¨nderung unterzogen werden kann.
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2.2 Grenzﬂa¨chen in polykristallinen Materialien - stationa¨re Korngrenzen
und Tripellinien
2.2 Grenzﬂa¨chen in polykristallinen Materialien - sta-
tiona¨re Korngrenzen und Tripellinien
In polykristallinen Metallen gibt es verschiedene Kurzschlussdiﬀusionspfade.
Dazu za¨hlen Versetzungen, Korngrenzen und Tripellinien. Korngrenzen tren-
nen Bereiche gleicher Kristallstruktur aber unterschiedlicher Orientierungen
voneinander. Es gibt verschiedene Klassen dieses Defektes - Kleinwinkel-,
Großwinkelkorngrenzen und spezielle Korngrenzen.
Wird ein Metall starker plastischer Deformation unterzogen, so werden Git-
terdefekte, z. B. Leerstellen und Versetzungen, erzeugt, die mit den Korn-
grenzen wechselwirken ko¨nnen. Mikroskopische Untersuchungen haben ge-
zeigt, dass Versetzungen von Korngrenzen absorbiert werden ko¨nnen [PG74].
Um solche Korngrenzen in stark plastisch verformten Metallen von solchen
Korngrenzen in rekristallisierten Metallen unterscheiden zu ko¨nnen, wurde
die Bezeichnung ’Nichtgleichgewichtskorngrenzen’ eingefu¨hrt. Darunter ver-
steht man Korngrenzen, welche extrinsische Korngrenzenwinkelversetzungen
enthalten, die geometrisch nicht notwendig sind. Diese Korngrenzen beﬁnden
sich in einem thermodynamisch metastabilen Zustand. Im Laufe des Kapitels
werden die Modelle, welche die Entstehung solcher Korngrenzen und deren
Relaxationsverhalten beschreiben, erla¨utert. Zu Beginn sollen Grenzﬂa¨chen
beschrieben werden, die in relaxierten grobkristallinen Materialien auftreten,
bevor der Einﬂuss von Gitterdefekten auf die Eigenschaften beschrieben wird.
2.2.1 Kleinwinkelkorngrenzen
Als Kleinwinkelkorngrenzen bezeichnet man Korngrenzen, deren Korngren-
zenwinkel kleiner ist als 15° [RS50]. Es gibt unterschiedliche Typen von Klein-
winkelkorngrenzen: Drehkorngrenzen, symmetrische und asymmetrische Kipp-
korngrenzen.
Im Folgenden beschra¨nken wir uns auf die einfachste Form, eine symmetri-
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Abbildung 6: Schematische Darstellung der Struktur einer Kleinwinkelkorn-
grenze [Got07].
sche Kleinwinkelkippkorngrenze. Diese besteht aus einer Schar von Stufen-
versetzungen (siehe Abb. 6), welche den geringen Orientierungsunterschied
der benachbarten Kristallite ausgleichen. Es handelt sich hierbei um eine se-
mikohera¨nte Grenzﬂa¨che. Der Korngrenzenwinkel Θ la¨sst sich anna¨hernd aus
dem Quotienten von Burgersvektor (b) und Versetzungabstand (d) innerhalb
der Versetzungswand bestimmen
2 sin(Θ/2) ≈ Θ = b
d
. (2)
Anhand der obigen Formel wird das Problem dieses Modells deutlich. Sofern
man gro¨ßere Missorientierugswinkel von benachbarten Ko¨rnern beschreiben
mo¨chte, muss der Abstand der Versetzungen verringert werden. Dies fu¨hrt un-
weigerlich dazu, dass zuna¨chst die Spannungsfelder der Stufenversetzungen
miteinander wechselwirken und sich schließlich die Versetzungskerne u¨ber-
10
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Abbildung 7: Energie einer Kleinwinkelkorngrenze. Links: Theoretischer Ver-
lauf der Gesamtenergie (durchgezogene Linie) einer Kleinwinkelkorngrenze
und theoretischer Verlauf fu¨r die Energie einer einzelnen Versetzung (ge-
strichelte Linie) innerhalb einer Kleinwinkelkorngrenze in Abha¨ngigkeit vom
Missorientierungswinkel [Got07]. Rechts: Experimentelle Ergebnisse nach
[Cha52].
lappen. Ein weiteres Problem dieses Modells ist, dass nur diskrete Korngren-
zenwinkel beschrieben werden ko¨nnen (Winkel deren Versetzungsabstand ei-
nem Vielfachen des Abstandes der atomaren Ebenen entsprechen). Fu¨r kleine
Missorientierungswinkel kann der Kippwinkel quasikontinuierlich beschrieben
werden. Nahe 15° a¨ndert sich jedoch dieses Verhalten (fu¨r d = 5b ist Θ =
11,5°, fu¨r d = 4b ist Θ = 14,4° und fu¨r d = 3b ist Θ gleich 19,2°). Bei ei-
nem Missorientierungswinkel von 30° mu¨sste der Versetzungsabstand genau
so groß sein wie der doppelte Burgersvektor und es kommt zum U¨berlapp
der Versetzungskerne. Daher ist diese Beschreibung nur fu¨r kleine Missorien-
tierungen geeignet.
Die Energie einer Kleinwinkelkorngrenze ist die Summe der Energie der in
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Hierbei ist ZV die Anzahl der Versetzungen, G das Schermodul, ν ist die
Poisson-Zahl, rv der Radius und EK ist die Energie des Versetzungskerns.
Die Korngrenzenenergie la¨sst sich durch Einfu¨hren der Gro¨ßen K1 und K2
in Abha¨ngigkeit vom Missorientierungswinkel beschreiben [RS50]:




−K2 ln 2 (5)
K2 =
Gb
4π(1− ν) . (6)
In Abb. 7 ist sowohl der Verlauf der Gesamtenergie einer Kleinwinkelkorn-
grenze als auch die Energie pro Versetzung dargestellt. Messungen der Korn-
grenzenenergie in Abha¨ngigkeit vom Missorientierungswinkel haben ergeben,
dass die Grenzﬂa¨chenenergie oberhalb von 15° konstant bleibt, wa¨hrend nach
dem Versetzungsmodell ein Abfall der Korngrenzenenergie erwartet wird.
Dies ist ein weiterer Hinweis dafu¨r, dass das Versetzungsmodell nur fu¨r Korn-
grenzen mit einem Missorientierungswinkel kleiner als 15° verwendet werden
sollte.
2.2.2 Großwinkelkorngrenzen
Zur Beschreibung von Großwinkelkorngrenzen ( Θ > 15°[RS50]) werden ver-
schiedene Modelle verwendet. Eines ist das Coincident Site Lattice Modell
(CSL) von Wilson und Kronberg [KW49]. Die Grundidee dieses Modells la¨sst
sich wie folgt beschreiben.
Im Gleichgewicht beﬁnden sich die Atome auf Positionen, die durch ein Ener-
gieminimum bestimmt werden. Jede Vera¨nderung der Atomposition ist mit
12
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Abbildung 8: Darstellung des Coincident Side Lattice (CSL) Modell anhand
einer Σ 5 (310) (36,9°) [Got07]. Die oﬀenen Kreise bzw. Dreiecke stellen
die Gitterstruktur der benachbarten Ko¨rner dar (Gitterkonstante a). Git-
terpunkte die durch Kreise und Dreiecke besetzt sind, werden als Koinzi-
denzpunkte bezeichnet. Diese bilden ein kubisches U¨berstrukturgitter mit
der Gitterkonstante a
√
5. Das Volumen des U¨berstrukturgitters ist also ge-
nau um den Faktor 5 gro¨ßer als das Volumen der Gitter der benachbarten
Ko¨rner.
einer Erho¨hung der Energie des Systems verbunden. Daher kann ange-
nommen werden dass, falls sich zwei Kristalle unterschiedlicher Orientierung
an einer Grenzﬂa¨che - in diesem Fall Korngrenze, treﬀen, das System be-
strebt ist eine Konﬁguration der Atome zu erreichen, welche minimale Ener-
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gie hat. Folglich ist anzunehmen, dass die atomaren Pla¨tze in einer Korngren-
ze mo¨glichst mit den Pla¨tzen der beiden angrenzenden Kristalle u¨bereinstim-
men. Die Pla¨tze, welche beiden Gittern gleichzeitig geho¨ren, nennt man Ko-
inzidenzpunkte und sie bilden ein U¨berstrukturgitter. Zur Veranschaulichung
dieses U¨bergitters gehen wir davon aus, dass zwei kubische Gitter (s. Abb.8,
oﬀene Dreiecke und oﬀene Kreise stellen die Atome da) exakt u¨bereinander
liegen. Nun wa¨hlen wir eine Rotationsachse (senkrecht zur Papierebene) und
drehen eines der Gitter um einen bestimmten Winkel (z. B. 36,9° bei einer
Σ 5 (310)-Korngrenze, (310) ist die Korngrenzenebene). Das CSL ist nun
dasjenige Gitter, welches sich aus den nun noch u¨bereinanderliegenden Git-
terpunkten ergibt, daher der Name Coincident Site Lattice. Da die beiden
Kristallgitter periodisch sind, ist folglich auch das CSL periodisch. Zur Be-
schreibung dieser Korngrenzen gibt man das Verha¨ltnis zwischen der Gro¨ße





Je kleiner der Wert von Σ ist, desto mehr u¨bereinstimmende Gitterpla¨tze lie-
gen in den benachbarten Ko¨rnern vor. Der Nachteil dieses Modells ist, dass
sich nur diskrete Korngrenzenwinkel beschreiben lassen, und zwar diejenigen
Winkel, bei denen solche Koinzidenzpunkte auftreten. Abweichungen von den
exakten CSL-Korngrenzen werden durch den Einbau von Korngrenzenverset-
zungen beschrieben [Bra66]. Der Burgersvektor einer Korngrenzenversetzung
kann sehr viel kleiner sein als der Burgersvektor einer Versetzung innerhalb
eines Korns. Durch den Einbau dieser Versetzungen a¨ndern sich jedoch auch
die physikalischen Eigenschaften der Korngrenzen. Brandon formulierte ei-
ne Abscha¨tzung fu¨r die maximale Abweichung (ΔΘ) einer Korngrenze von
der exakten CSL-Orientierung. Das Brandon-Kriterium la¨sst sich durch die
folgende Ungleichung beschreiben [Bra66]:
ΔΘ ≤ 15Σ−1/2. (7)
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Palumbo und Aust [PA90] haben dieses Kriterium durch experimentelle Be-
obachtungen zur Korrosionsbesta¨ndigkeit von Korngrenzen (gilt bis zur Σ 25)
modiﬁziert:
ΔΘ ≤ 15Σ−5/6. (8)
Betrachtet man diese beiden Kriterien nun fu¨r eine Σ 5 Korngrenze, so sind
Abweichungen von ΔΘ = 6, 7° (Brandon-Kriterium) bzw. °ΔΘ = 3, 9° (Pa-
lumbo und Aust) erlaubt. Eine Arbeit von Budtke zeigt jedoch, dass sich die
Korngrenzendiﬀusion in Bikristallen bereits bei einer Abweichung des Korn-
grenzenwinkels von 0,2°, von der idealen CSL-Orientierung, signiﬁkant a¨ndert
[BSP+99].
Eine Alternative zur Beschreibung der Struktur einer Großwinkelkorngrenze
ist das ’Polyeder-Modell’ von Ashby et al. [ASW78]. Das Modell basiert auf
einer Eigenschaft der metallischen Bindung. Metalle bevorzugen dicht ge-
packte Gitterstrukturen. Dies geschieht durch die Maximierung der na¨chsten
Nachbarn und gleichzeitiger Vermeidungung des U¨berlappens des abstossen-
den Anteils des Potentials. Durch diese Beschra¨nkungen fanden Ashby et al.
[ASW78] 8 verschiedene Polyeder, welche als strukturelle Einheiten fu¨r den
Aufbau von Korngrenzen fungieren. Im Gegensatz zum CSL-Modell wird
beim Polyeder-Modell nur die lokal energetisch gu¨nstigste Struktur beschrie-
ben, die Struktur der Polyeder. Die langreichweitige Periodizita¨t ist im Mo-
dell von Ashby et al. [ASW78] nicht von Bedeutung. Der Nachteil des Modell
ist jedoch, dass die Korngrenzenstruktur zuna¨chst experimentell oder mittels
Simulation bestimmt werden muss. Erst dann kann die Korngrenzenstruktur
mit den acht Polyedern beschrieben werden.
Eine weitere Beschreibung von Großwinkelkorngrenzen wurde von Sutton
und Vitek [SV83a][SV83b][SV83c] basierend auf Computersimulation an Alu-
minium und Kupfer eingefu¨hrt, das sogenannte ’structural unit model’. Es
besagt, dass Korngrenzen aus verschiedenen strukturellen Einheiten aufge-
baut sind. Die Struktur der Korngrenzen wird durch die Sequenz der struk-
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turellen Einheiten beschrieben, z. B. AABAAB. Eine Korngrenze, die nur
aus einer Einheit besteht, wird als ’favoured’ bezeichnet. Alle anderen Korn-
grenzen, die aus mehr als einer strukturellen Einheit aufgebaut sind werden
als ’non-favored’ bezeichnet.
Es konnte gezeigt werden, dass die Minorita¨ts-Einheiten in einer ’non-favored’
Korngrenze, z. B. die B-Einheit in einer Korngrenze mit der Sequenz AAA-
BAAAB, strukturelle Korngrenzenversetzungen sind. Die Referenzstruktur
ist eine favored Korngrenze, die nur aus aus den Majorita¨t-Einheiten besteht.
Mit diesem Modell wird spa¨ter die Idee der Nichtgleichgewichtskorngrenze
nach Nazarov et al. [NRV93] eingefu¨hrt.
2.2.3 Wechselwirkung von Versetzungen und Korngrenzen
Aufgrund der unterschiedlichen Gitterstruktur von Volumen (Korn) und Korn-
grenze ist klar, dass der Burgersvektor einer Versetzung im Korninnern nicht
mit einem Burgersvektor innerhalb einer Korngrenze, u¨bereinstimmen kann.
Aus diesem Grund sind Korngrenzen ein Hindernis fu¨r die Versetzungsbewe-
gung.
Trotzdem lassen sich auch in Korngrenzen Burgersvektoren von Versetzun-
gen deﬁnieren. Dazu muss zuna¨chst ein neues Konzept eingefu¨hrt werden,
das des DSC-Gitters. Es ist das gro¨bste Gitter, das alle Gitterpunkte der
beiden benachbarten Ko¨rner beinhaltet. Die Verschiebungsvektoren dieses
Gitters heißen DSC-Vektoren und sind kleiner als die Translationsvektoren
des CSL-Gitters und des Kristallgitters. Die Burgersvektoren von Korngren-
zenversetzungen entsprechen den DSC-Vektoren.
Bewegt sich nun eine Gitterversetzung auf eine Korngrenze zu, so kann
sie sich in mehrere Versetzungen, deren Burgersvektoren den DSC-Vektoren
entsprechen, aufspalten. Diese Versetzungen werden dann in die Korngren-
zenstruktur eingebaut. Der Gesamtburgersvektor (einfache Vektoraddition)
muss bei der Aufspaltung einer Versetzung erhalten bleiben.
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Da die Energie einer Stufenversetzung proportional zum Quadrat des
Abbildung 9: Darstellung des DSC -Gitters am Beispiel einer Σ 5 (310).
Die oﬀenen Kreise bzw. Dreiecke stellen die Gitterstruktur der benachbarten
Ko¨rner dar (Gitterkonstante a). Gitterpunkte, die durch Kreise und Drei-
cke besetzt sind, werden als Koinzidenzpunkte bezeichnet. Diese bilden ein
kubisches U¨berstrukturgitter mit der Gitterkonstante a
√
5. Das DSC-Gitter
wird nun aus den gro¨ßtmo¨glichen Vektoren gebildet, mit denen man jeden
Gitterpunkt - sowohl in der Korngrenze als auch im Volumen - erreichen
kann.
Burgersvektors ist, fu¨hrt die Dissoziation einer Gitterversetzung in mehre-
re Korngrenzenversetzungen zu einem energetisch gu¨nstigeren Zustand. Der
Burgersvektor
−→
bL innerhalb des Volumens la¨sst sich durch die drei DSC-
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Abbildung 10: Darstellung von Korngrenzen-Stufenversetzungen in einer Σ
5 Korngrenze [Got07] im kubisch-ﬂa¨chenzentrieten Gitter. a) Burgervektor
parallel zur Korngrenzenebene, b) Burgersvektor geneigt zur Korngrenzene-
bene.

































bestimmen. Die Linienenergie der Korngrenzenversetzungen ist daher kleiner
als die Linienenergie der urpsru¨nglichen Gitterversetzung.
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Abbildung 11: Vergleich der energetischen Zusta¨nde in einer Korngrenze mit
denen im Kornvolumen nach Borisov [BGS64].
Der Borisov - Formalismus [BGS64] liefert einen empirischen Zusammenhang
zwischen der Korngrenzenselbstdiﬀusion und der Grenzﬂa¨chenenergie einer
Korngrenze. Das Verha¨ltnis aus dem Selbstdiﬀusionskoeﬃzienten innerhalb
eines Korns (DV) und dem Korngrenzenselbstdiﬀusionskoeﬃzienten (DKG)
ist invers proportional zum Verha¨ltnis der Verweildauern der Atome auf ei-











Hier ist α = 1 fu¨r den interstitiellen Mechanismus und α = 2 fu¨r den sub-
stitutionellen Mechanismus (Leerstellenmechanismus). Die Verweildauer auf
einem Platz wird durch die U¨bergangswahrscheinlichkeiten (WKG,WV) des












Δt mit j = V,KG. (13)
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Im Modell von Borisov ist  die Diﬀerenz aus der Energie eines Atoms in ei-
nem angeregten Zustandes (Energie am Sattelpunkt) im Volumen (U∗V) und
in der Korngrenze (U∗KG, siehe Abb. 11). Die νi,j sind die zu den entsprechen-
den Zusta¨nden geho¨rigen Schwingungsfrequenzen. Unter Verwendung dieser
empirischen Annahme la¨sst sich eine einfache Formel fu¨r den Zusammenhang
zwischen den Diﬀusionskoeﬃzienten, im Volumen und in der Korngrenzen,










Hier ist R die Gaskonstante, T die Temperatur, Na die Avogadrokonstan-
te, a0 ist die Gitterkonstante und DKG bzw. DV sind die Diﬀusionskoeﬃzi-
enten in Korngrenze bzw. im Kornvolumen (Eine Anwendung des Borisov-
Formalismus ﬁndet sich fu¨r verschiedene Metalle in [Gui75].
2.3 Nichtgleichgewichtskorngrenzen
2.3.1 Model von Nazarov - Entstehung von Nichtgleichgewichts-
korngrenzen
Der Ausgangspunkt ist eine sich im Gleichgewicht beﬁndende Großwinkel-
korngrenze mit einer periodischen Strukutur [m0A]B. A und B sind struk-
turelle Einheiten, welche von Sutton und Vittek [SV83a][SV83b][SV83c] fu¨r
fcc-Materialien eingefu¨hrt wurden. Die Periodizita¨t der oben beschriebenen
Korngrenze la¨sst sich durch den Parameter [NRV93]
h0 = m0dA + dB
beschreiben, wobei h0 die Periodizita¨tsla¨nge der Korngrenze ist und dA und
dB fu¨r die La¨ngen der Struktureinheiten A bzw. B entlang der Korngrenze
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stehen. Wa¨hrend der starken plastischen Deformation werden nun Verset-
zungen erzeugt, welche sich auf die Korngrenzen zu bewegen. Erreicht eine
Versetzung die Korngrenze, so dissoziiert diese in Versetzungen mit Burgers-















Abbildung 12: Entstehung von Nichtgleichgewichtskorngrenzen nach Nazarov
et al. [NRV93]. a) Versetzungen bewegen sich auf ihren Gleitebenen auf die
Korngrenze zu. Treﬀen die Versetzungen auf die Korngrenze, so wird die
Gitterversetzung absorbiert (b), indem die Gitterversetzung in Korngren-
zenversetzungen mit Burgersvektoren, deren La¨nge den DSC-Vektoren der
Korngrenze entspricht, dissoziiert [NRV93] (bt: Burgersvektor parallel zur
Korngrenzenebene (gleitfa¨hig), bn: Burgersvektor senkrecht zur Korngren-
zenebene (nicht gleitfa¨hig).(ω+ und ω− deuten die Disklinationen an den
Tripellinien an, die aber in diesem Modell nicht beru¨cksichtigt werden), c)
Ungeordnetes Netzwerk aus nichtgleitfa¨higen Korngrenzenversetzungen.
mu¨ssen mit dem DSC-Gitter u¨bereinstimmen. Durch den Einbau die-
ser zusa¨tzlichen geometrisch unno¨tigen Versetzungen, welche zufa¨llig verteilt
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sind, wird die geordnete periodische Struktur der Korngrenze zersto¨rt und
der mittlere Korngrenzenwinkel vera¨ndert. Als Folge vera¨ndert sich die Korn-
grenzenperiodizita¨t, h0. Nazarov et al. nannten drei Hauptkomponenten die
durch die Absorption von Gitterversetzungen verursacht werden [NRV93]:
• Aufstau von gleitfa¨higen extrinsisichen Korngrenzenversetzungen an
Tripellinien
• Disklinationen an Tripellinien
• Ein ungeordnetes Netzwerk aus nichtgleitfa¨higen Korngrenzenverset-
zungen
In ihrem Modell beschra¨nkten sie sich auf die Beschreibung des ungeordne-
ten Netzwerkes aus nichtgleitfa¨higen Korngrenzenversetzungen zur Beschrei-
bung der Nichtgleichgewichtskorngrenzenstruktur [NRV93]. Die Korngren-
zenstruktur wird nach dem Einbau der Versetzungen durch die Sequenz
[m1A]B[m2A]B...[miA]B... beschrieben, dabei sind die mi Zufallszahlen. Die
Eigenschaften dieser Korngrenze werden nun mit einer Korngrenze im Gleich-
gewicht verglichen, welche den gleichen mittleren Missorientierungswinkel be-
sitzt, d. h. h0 = 〈m〉dA + dB (m0 = 〈m〉). Das zweite Moment der Variable
m, seine Varianz, beschreibt die Abweichung der Korngrenze vom Gleichge-
wichtszustand
Dm = 〈m2〉 −m20.
Ein Maß fu¨r die Abweichung der Korngrenzenstruktur von der Gleichge-
wichtsstruktur ist die Varianz des Parameter h, welcher die Periodizita¨t der
Korngrenze beschreibt.
Dh = 〈h2〉 − h20 = Dmd2A.
In einer weiteren Arbeit beschreibt Nazarov [NRV96] fu¨r eine 2-dimensionale
Mikrostruktur mit kubischen Ko¨rner den Zusammenhang zwischen der Ex-
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Hierbei is G das Schermodul, b der Burgersvektor, ρKG die Versetzungsdichte
in der Korngrenze, ν die Poisson-Zahl und d die Korngro¨ße des Materials.
Durch den Einbau der Versetzungen, welcher gleichbedeutend mit zusa¨tzli-
chem freien Volumen ist, dehnt sich das Material in allen drei Raumrichtun-
gen aus. Kennt man die Versetzungsdichte im Volumen des Materials, so la¨sst
sich auf die Volumenausdehnung schließen. Mit der Beziehung ρKG = 3dρ
la¨sst sich die Dichte der Versetzungen im Volumen berechnen und schließlich










Hier ist ΔV das freie Volumen und ρ die Versetzungsdichte im Volumen.
2.4 Relaxation von Nichtgleichgewichtskorngrenzen
Fu¨r die Relaxation von sogenannten Nichtgleichgewichtskorngrenzen sollen
hier vier verschiedene Modell diskutiert werden. Alle basieren auf der Verrin-
gerung der Dichte extrinsischer Korngrenzenwinkelversetzungen. Die Modelle
werden chronologisch pra¨sentiert, um die Weiterentwicklung besser aufzeigen
zu ko¨nnen.
2.4.1 Modell von Lojkowski
Der Burgersvektor der Korngrenzenversetzungen wird in diesem Modell als
kontinuierliche Variable betrachtet [WS86][VRH79]. Der Relaxationsprozess
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Anhand von experimentellen Beobachtungen mit dem Transmissionselektro-
nenmikroskop wurde festgestellt, dass ab einem Versetzungsabstand (S) von
60 nm (entnommen aus [WS86]) der von den Versetzungen erzeugte Kon-
trast nicht mehr beobachtet werden kann. Setzt man diesen Wert und die
entsprechenden Materialkonstanten ein, erha¨lt man die Relaxationszeit.
2.4.2 Modell von Varin und Kurzdlowski
Im Modell von Varin und Kurzdlowski [VK83] ist die Volumendiﬀusion der
Prozess, der die Relaxation bestimmt. In einer Nichtgleichgewichtskorngren-
ze sind extrinsische Korngrenzenversetzungen mit identischen Burgersvek-
toren vorhanden, welche senkrecht zur Korngrenzenebene orientiert sind.
Solche Korngrenzenversetzungen ko¨nnen sich nicht gegenseitig auslo¨schen,
da dazu Versetzungen mit gegenla¨uﬁg orientierten Burgersvektoren beno¨tigt
werden. Die Relaxation der extrinsischen Korngrenzenversetzungen kann al-
so nur durch Kletterprozesse entlang der Korngrenze erfolgen. Erreicht nun
eine extrinsische Korngrenzenversetzungen eine Tripellinie und verla¨sst die
Korngrenze, so wird die Anfangsdichte der Korngrenzenversetzungen ρ0 ver-
ringert. Dabei werden die Tripelpunkte relativ zueinander verschoben. Die
Verformungsrate wird durch die Volumendiﬀusion kontrolliert, wie von As-








Hier ist ρ die Versetzungsdichte in der Korngrenze, G das Schermodul, Va
das atomare Volumen, ν die Poisson-Zahl und La die La¨nge der Korngrenze
und DV der Volumendiﬀusionskoeﬃzient. Die Lo¨sung der obigen Diﬀerenti-










2.4 Relaxation von Nichtgleichgewichtskorngrenzen
Varin und Kurzdlowski [VK83] nahmen in ihrer Arbeit an, dass die Relaxati-
on abgeschlossen ist, sobald 90% der Versetzungsdichte (ρ/ρ0 = 0, 1) relaxiert
ist. Damit ergibt sich fu¨r die Relaxationszeit:
τV arin =
2, 3kBT (1− ν)L2a
20GbVaDV
. (20)
Fu¨r die La¨nge der Korngrenze La kann man na¨herungsweise die Korngro¨ße
d verwenden.
2.4.3 Modell von Sangal und Tangri
Abbildung 13: Darstellung des Relaxationsvorgangs von Korngrenzenverset-
zungen nach Sangal und Tangri [ST89] (entnommen aus [Amo07]).
Im Modell von Sangal und Tangri [ST89] ist analog zum Modell von Va-
rin und Kurzdlowski [VK83] eine Anha¨ufung von extrinsischen Stufenver-
setzungen mit identischen Burgersvektoren, welche ebenfalls senkrecht zur
Korngrenze orientiert sind, innerhalb einer Korngrenze der La¨nge L vorhan-
den. Diese bewegen sich durch Kletterprozesse zu den Tripellinien. Sangal
und Tangri [ST89] nahmen an, dass dieser Prozess durch die Korngrenzen-
diﬀusion bestimmt wird. Der Kletterprozess verursacht eine Verschiebung
25
2.4 Relaxation von Nichtgleichgewichtskorngrenzen
der benachbarten Ko¨rner. Dadurch mu¨ssen sich die fu¨r den Kletterprozess
beno¨tigten Leerstellen sowohl durch die Korngrenze als auch durch das Volu-
men bewegen. Da der Volumendiﬀusionskoeﬃzient bei der gleichen Tempe-
ratur signiﬁkant geringer ist als der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzient, folgt,
dass die Volumendiﬀusion der geschwindigkeitsbestimmende Prozess ist. Der
Leerstellenﬂuss wird durch die Spannungsfelder an den Tripellinien indu-
ziert. Abb. 13 zeigt eine schematische Darstellung des Relaxationsvorganges.
Die Annihilation der Versetzungen erfolgt durch die Reaktion mit anderen
Korngrenzenversetzungen, welche sich ebenfalls zum Tripelpunkt bewegen.
Es wird jedoch kein konkreter Mechanismus vorgeschlagen. A¨hnlich zu den
bereits beschriebenen Modellen erha¨lt man eine Diﬀerentialgleichung, welche




= −GVaDV[1− 2 ln(r0/L)]
L(1 − ν)kBT ln(R0/r0)ρ
2
KG. (21)
Die Integration der obigen Diﬀerentialgleichung liefert (r0 = b (Burgersvek-












Um die Relaxationszeiten spa¨ter besser vergleichen zu ko¨nnen, soll nun an-
genommen werden, dass die Relaxation abgeschlossen ist, sobald sich die
Versetzungsdichte auf 10 % ihres Ausganswertes ρ0 reduziert hat. Setzt man





Die Zeit t wurde nun bereits durch die Relaxationszeit τ ersetzt. Die Um-
stellung nach τ liefert fu¨r die Berechnung der Relaxationszeit:
τSangal =
9(1− ν)kBTd ln(d/b)
GVaDV[1− 2 ln(b/2d)]ρ0 . (23)
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2.4.4 Modell von Nazarov
Nazarov [Naz00] unterscheidet in seinem Modell zwei verschiedene Typen
von extrinsischen Korngrenzenversetzungen - Gleitfa¨hige und Nichtgleitfa¨hi-
ge. Erstgenannte haben einen Burgersvektor parallel zur Korngrenzenebene,
wa¨hrend bei den zweitgenannten Versetzungen der Burgersvektor senkrecht
zur Korngrenzenebene orientiert ist. Die Relaxationszeiten der beiden Ver-
setzungstypen basieren auf unterschiedlichen Mechanismen.
Nichtgleitfa¨hige extrinsische Korngrenzenwinkelversetzungen vera¨ndern auf-
grund ihres senkrecht zur Korngrenzenebene ausgerichteten Burgersvektors
den Korngrenzenwinkel. Der zusa¨tzliche Missorientierungswinkel der Korn-
grenze dient als Maß fu¨r die Abweichung vom Gleichgewichtszustand der
Korngrenze. Durch Kletterprozesse ko¨nnen sich die nichtgleitfa¨higen Korn-
grenzenversetzungen entlang der Korngrenzenebene bewegen und diese an
den Tripelpunkten verlassen, indem sie sich entweder in zwei Versetzungen
aufspalten, welche sich entlang der angrenzenden Korngrenzen bewegen, oder
es zu einer Versetzungsreaktion am Tripelpunkt kommt. Verla¨sst nun eine
Korngrenzenversetzung, die sich im Nichtgleichgewicht beﬁndliche Korngren-
ze, so wird der zusa¨tzliche Missorientierungswinkel reduziert. Nazarov konnte







Die Lo¨sung der Diﬀerentialgleichung folgt einem exponentiellen Gesetz mit






Die gleitfa¨higen Korngrenzenversetzungen dagegen stauen sich an den Tri-
pellinien auf, was zu Spannungen am Tripelpunkt fu¨hrt, die durch Diﬀusion
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relaxieren. Dieser Ansatz fu¨hrt auf eine a¨hnliche Diﬀerentialgleichung. An






Die Diﬀerentialgleichung la¨sst sich ebenfalls durch einen expoentiellen Ansatz






Da die Diﬀerentialgleichung jedoch die Form ρKG(t) = exp(−t/τ) hat, ist
nach der Zeit τ die Versetzungsdichte nur auf den Wert 1/e abgefallen. Zur
besseren Vergleichbarkeit sollte fu¨r ρKG(t) = 0, 1ρ0 die Zeit t bestimmt wer-
den. Diese entspricht ungefa¨hr dem 2,3-fachen von τ .
2.4.5 Vergleich der Modelle
Trotz der unterschiedlichen Ansa¨tze fu¨r das Relaxationsverhalten beruhen
alle Modelle auf demselben Prozess, dem Ausheilen von extrinsischen Korn-
grenzenversetzungen. Daher haben die Formeln fu¨r die Relaxationszeit eine
vergleichbare Form




Fu¨r die Modelle von Varin und Kurzdlowski [VK83] und Sangal und Tangri
[ST89] ist die Volumendiﬀusion der geschwindigkeitsbestimmende Prozess
(Dj = DV). Bei Nazarov et al. [Naz00] und Lojkowski wird die Relaxa-
tion der extrinsischen Korngrenzenversetzungen durch die Korngrenzendif-
fusion bestimmt (Dj = DKG). An dieser Stelle deutet sich aber ein kon-
zeptionelles Problem an: Welchen Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten setzt
man ein? In den Modellen wird der Korngrenzendiﬀusionkoeﬃzient entlang
von relaxierten Großwinkelkorngrenzen verwendet, da sich die Versetzungen
durch Kletterprozesse (welche durch Leerstellendiﬀusion bestimmt werden)
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entlang der Korngrenze bewegen. Was passiert wenn sich die Korngrenzen-
diﬀusion wie im Falle von ECAP-verformten Ni [DRR+11] erho¨ht? In der
Arbeit von Divinski et al. [DRR+11] lassen sich vernu¨ftige Relaxationszeiten
durch Verwendung des Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten fu¨r grobkristalli-
nes Ni errechnen. Wu¨rde man jedoch die Diﬀusionskoeﬃzienten der in die-
ser Vero¨ﬀentlichung beschriebenen Nichtgleichgewichtskorngrenzen verwen-
den (die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten in Nichtgleichgewichtskorngren-
zen sind Gro¨ßenordnungen schneller als die Diﬀusion in relaxierten Groß-
winkelkorngrenzen), so wu¨rden sich die Relaxationszeiten um den gleichen
Faktor verringern. Dies ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass die nach dem Na-
zarov Modell berechneten Relaxationszeiten invers proportional zum Korn-
grenzendiﬀusionskoeﬃzienten sind [Naz00]. Dieses Problem wird in 2.6 kurz
angesprochen.
Die Modelle von Sangal und Tangri [KST89] und Varin und Kurzdlowski
[VK83] begru¨nden das Relaxationsverhalten durch experimentellen Beobach-
tungen mit dem Transmissionselektroenenmikroskop [VK83] (na¨heres siehe
na¨chster Abschnitt). Sobald der durch die Versetzungen hervorgerufene Kon-
trast verschwindet, wird angenommen, dass die extrinsischen Korngrenzen-
versetzungen relaxiert sind. Wa¨hrend Lojkowski [WS86][VRH79] jedoch die
Korngrenzendiﬀusion als zugrundeliegenden Prozess sieht, deuten Varin und
Kurzdlowski [VK83] in ihrer Arbeit an, dass ein auf Korngrenzendiﬀusion
basierender Prozess zu geringe Relaxationszeiten liefern wu¨rde, welche ihre
experimentellen Beobachtungen an Stahl nicht beschreiben ko¨nnen [VK83].
Sangal und Tangri [ST89] unterteilten in ihrem Modell den Relaxationspro-
zess in zwei unterschiedliche Phasen. In der ersten Phase wird in ihrem Modell
der Versetzungskern aufgeweitet. Dieser Vorgang fu¨hrt zum Verschwinden des
Kontrastes im Transmissionselektronenmikroskop. Ihrer Auﬀassung nach ist
danach der Relaxationsvorgang noch nicht abgeschlossen, sondern die Korn-
grenzen beﬁnden sich immer noch in einen Nichtgleichgewichtszustand. Fu¨r
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die vollsta¨ndige Relaxation mu¨ssen die extrinsischen Korngrenzenversetzun-
gen die Korngrenze noch verlassen. Auch im Modell von Nazarov mu¨ssen
die Versetzungen die Korngrenze verlassen, damit die Korngrenze relaxieren
kann [Naz00].
2.4.6 Vergleich der Modelle mit den experimentellen Beobach-
tungen
Neben den theoretischen Modellen haben verschiedene Autoren die Wechsel-
wirkung von Versetzungen und Korngrenzen mit dem Transmissionelektro-
nenmikroskop untersucht [PG74][VRH79][VT75][KST89]. Exemplarisch sol-
len einige Erkenntnisse aus der Arbeit von Gleiter und Pumphery [PG74]
vorgestellt werden. Die Proben wurden zuna¨chst verformt und anschließend
im TEM bei verschiedenen Temperaturen untersucht. Anhand des Kontrast-
unterschiedes konnten die Versetzungen identiﬁziert werden. Dieser Kontrast
wird schwa¨cher, sobald die Versetzung eine Korngrenze erreicht und von die-
ser absorbiert wird. Diesen Vorgang erkla¨rten sie durch zwei verschiedene
Ansa¨tze [PG74]:
• die Aufweitung (Delokalisierung) des Versetzungskerns (’verschmieren’
des Versetzungskontrastes, tritt eher bei allgemeinen Korngrenzen auf)
• die Aufspaltung der Versetzungen in DSC-Vektoren deren Burgersvek-
toren so klein ist, dass sie mit dem Transmissionselektronenmikroskop
nicht mehr beobachtet werden ko¨nnen (DSC-Vektoren, konnte von Glei-
ter und Pumphery nicht beobachtet werden [PG74]).
Der Einbau der Versetzungen ha¨ngt stark von der Struktur der beobachteten
Korngrenze ab. Gleiter und Pumphery stellten fest, dass der Versetzungskon-
trast in ’allgemeinen’ Korngrenzen - verglichen mit speziellen Korngrenzen
(z. B. koha¨renten Zwillingsgrenzen) - schon bei wesentlich geringeren Tem-
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peraturen verschwindet [PG74]. Gleiter und Pumphery a¨ußerten die Vermu-
tung, dass die Fa¨higkeit Versetzungen zu absorbieren mit der Diﬀusivita¨t
der Korngrenze zusammenha¨ngen ko¨nnte [PG74]. Diese experimentellen Be-
obachtungen sind mit den theoretischen Modellen vereinbar, da auch hier
die einlaufenden Gitterversetzungen in Korngrenzenversetzungen mit kleine-
ren Burgersvektoren aufgespalten werden (die Gro¨ße des Burgersvektors wird
durch das DSC-Gitter bestimmt) welche sich durch Kletterprozesse entlang
der Korngrenzenebene bewegen.
Des Weiteren stellten sie fest, dass sich Korngrenzen wa¨hrend oder nach dem
Aufspaltungsprozess der Versetzung bewegen, aber nicht vor dem Aufspalten
[PG74].
2.5 Auswirkungen von extrinsischen Versetzungen auf
die Korngrenzendiﬀusion
Durch die Absorbtion von Versetzungen erho¨ht sich das freie Volumen in-
nerhalb einer Korngrenze. Es ist bekannt, dass die Diﬀusion entlang von
Versetzungenkernen schneller ist als im ungesto¨rten Gitter des jeweiligen Ma-
trixelementes. In einem Ansatz von Varin und Kurzydlowski [VK83] werden
Versetzungen innerhalb einer Korngrenze als Defekt mit einer eigenen Diﬀu-
sivita¨t angesehen. Analog zur Hart-Gleichung [Har57] tragen die Korngren-
zenversetzungen gewichtet mit ihrem Volumenanteil (
√
ρKG · w, ρKG ist die
Dichte der Korngrenzenversetzungen und w die Gro¨ße des Versetzungskerns)
innerhalb der Korngrenzen zu einen eﬀektiven Korngrenzendiﬀusionskoeﬃ-
zienten DKG,eﬀ bei [VK83]:
DKG,eﬀ = DKG
[
(1−√ρKG · w) + DKG,Ver
DKG
· √ρKG · w
]
. (29)
Hierbei sindDV,DKG undDKG,Ver die Diﬀusionskoeﬃzienten im Volumen, der
Korngrenze und der Korngrenzenversetzung. Dieses Modell bietet nun einen
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mo¨glichen Ansatz das konzeptionelle Problem der Modelle von Nazarov et al.
[Naz00] und Lojkowski zu umgehen. Nimmt man an, dass die erho¨hte Korn-
grenzendiﬀusion in stark plastisch verformten Materialien nur durch extrinsi-
sche Korngrenzenversetzungen getragen wird, so wu¨rden sich die Versetzun-
gen weiterhin durch Versetzungsklettern bewegen und der Korngrenzendif-
fusionskoeﬃzient des grobkristallinen Materials ko¨nnte zur Berechnung der
Relaxationszeit verwendet werden. Der Relaxationsvorgang der Korngrenzen
und die Korngrenzendiﬀusion wa¨ren dadurch entkoppelt. Kommentar: Man
kann a priori nicht davon ausgehen, dass Korngrenzenversetzungen Bereiche
erho¨hter Diﬀusivita¨t sind.
2.6 Korngrenzen als Senken fu¨r Leerstellen
Wa¨hrend der plastischen Deformation werden neben Versetzungen auch Leer-
stellen erzeugt. Experimentelle Ergebnisse von Schaﬂer et al. [SKSZ10] zei-
gen, dass die Konzentration von Leerstellen nach der Deformation mit der
Leerstellenkonzentration am Schmelzpunkt (ca. 10−4) vergleichbar ist. Leer-
stellen annhilieren durch Wechselwirkung mit Eigenzwischengitteratomen
(selten, da die Bildungsenergie fu¨r Eigenzwischengitteratome sehr hoch ist.
Sie kommen daher im thermodynamischen Gleichgewicht praktisch nicht
vor.) mit Versetzungen (Versetzungsklettern) oder diﬀundieren zu sogenann-
ten Senken, z. B. Korngrenzen [Gle72] und Oberﬂa¨chen.
2.6.1 Erzeugung von Gitterdefekten-Leerstellen-homogene Defor-
mation
Wie bereits erwa¨hnt, ko¨nnen Gitterdefekte die Korngrenzenstruktur vera¨ndern.
In diesem Abschnitt richtet sich der Fokus auf die Erzeugung von Leerstellen
wa¨hrend der plastischen Deformation. Mittels eines Modells von Mecking und
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Estrin [ME80] la¨sst sich die durch den Verformungsprozess erzeugte Leerstel-
lenkonzentration abscha¨tzen. Im Falle der homogenen Verformung la¨sst sich
die stationa¨re Leerstellenkonzentration durch Gleichsetzen der Leerstellen-
erzeugungs und Leerstellenannhilationsrate bestimmen. Die Leerstellenerzeu-





Hier ist σ die angelegte Spannung, G das Schubmodul, b der Burgersvektor,
˙ die Verformungsrate und χ der Bruchteil der eingebrachten Verformung,
welcher zur Leerstellenerzeugung verwendet wird. Laut [GBMW75] ist es
vernu¨ftig den Quotienten χ/α mit 0,1 abzuscha¨tzen. Unter Vernachla¨ssigung
der Rekombinationsrate von Leerstellen und Eigenzwischengitteratomen la¨sst
sich die Annihilationsrate fu¨r Leerstellen folgendermaßen ausdru¨cken [ME80]:
A = β(c− c0) ≡ βΔc.
Dabei ist β die Annhilationsrate der Leerstellen und c0 die Gleichgewichts-
konzentration der Leerstellen bei gegebener Temperatur. Die Annihilations-
rate wird durch den Diﬀusionsprozess der Leerstellen zu den im Material




. D ist der Leerstellendiﬀusionskoeﬃzient. Mit λ = 1/
√
ρ (λ ist der Abstand
der Senken) und σ = Gb
√
ρ folgt fu¨r die Konzentration der U¨berschussleer-
stellen:









Hier ist DSD der Selbstdiﬀusionskoeﬃzient.
2.6.2 Modell von Perevezentsev
Perevezentsev [Per02] betrachtet in seinem Modell die A¨nderung der frei-
en Gibbschen Energie einer Korngrenze als Folge der Leerstellenabsorbtion.
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Durch Absorbtion einer Leerstelle erho¨ht sich das Exzessvolumen der Korn-
grenze und als Folge dessen erho¨ht sich die elastische Energie der Korngrenze.
Diese Energieerho¨hung wird nun zur freien Gibbschen Energie der Korngren-
ze hinzugerechnet. Setzt man nun die freie Gibbsche Energie in die Arrhenius-
Beziehung ein so, erha¨lt man fu¨r eine Korngrenze mit U¨berschussleerstellen
die folgende temperaturabha¨ngige Diﬀusivita¨t:






DNG,KG steht fu¨r die Diﬀusion entlang einer ’Nichtgleichgewichtskorngren-
ze’, DKG ist der temperaturabha¨ngige Diﬀusionskoeﬃzient einer relaxierten
Großwinkelkorngrenze, KKG ist das Kompressionsmodul einer Korngrenze,
das in der Arbeit von Perevezentsev fu¨r T = Tm/2 durch KKG = 2GKG(1 −
ν)/(3(1 − 2ν)) abgescha¨tzt wird (a30GKG = kBT , GKG ist das Schubmodul
der Korngrenze und a0 die Gitterkonstante). ΔvKG,Ex steht fu¨r das Exzess-
volumen der Korngrenze pro Atom.
2.7 Tripellinien
Tripellinien sind die Schnittgeraden von drei Korngrenzen und gelten wie Ver-
setzungen als eindimensionaler Defekt. Ro¨sner et al. [RKI+11] untersuchten
eine Tripellinie in nanokristallinem Pd (hergestellt durch Inertgaskondensa-
tion) mittels GPA (geometric phase analysis). Dabei stellten sie fest, dass
das Spannungsfeld des Tripellinienkerns die Charakteristik einer Versetzung
zeigt [RKI+11]. Des Weiteren konnten sie aufgrund der Vergleichbarkeit der
Spannungsfelder von Tripellinie und Versetzung, die Energie der Tripellinie
zu 1,65·10−9Jm−1 bestimmen [RKI+11]. Dieser Wert ist in guter U¨berein-
stimmung mit Werten von Zhao et al. [ZZSG12], die die Tripellinienenergie
von Cu mit dem Rasterkraftmikroskop gemessen haben. Die Exzessenergie
einer Tripellinie ist aufgrund der wenigen experimentellen Daten noch nicht
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ausreichend gut bestimmt. Simulationen zeigen, dass die Exzessenergie einer
Tripellinie sogar negativ sein kann [SCJK99]. Caro [Car01] interpretierte die-
se Simulationsergebnisse mit ihrem eigenen Konzept und zeigten, dass eine
negative Tripellinienenergie nicht notwendig sein.
Der Einﬂuss von Tripellinien auf die Materialeigenschaften ist noch nicht
vollsta¨ndig verstanden. Fu¨r die Diﬀusionsforschung sind Tripellinien inter-
essant, da sie mo¨glicherweise schnelleren atomaren Transport ermo¨glichen
als relaxierte Großwinkelkorngrenzen (siehe dazu 4.3)[PCB10].
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3.1 Diﬀusionsmechanismen in geordneten Legierungen
In reinen Metallen sind der Leerstellenmechanismus und die Diﬀusion u¨ber
Zwischengitterpla¨tze die dominierenden Diﬀusionsmechanismen [Meh07]. Ge-
ordnete Legierungen bestehen jedoch aus verschiedenen Untergittern, z.B.
NiTi. Bei der Gitterstruktur der Austenitphase des NiTi handelt es sich um
eine sogenannte B2-Struktur. Diese besteht aus zwei ineinandergeschobenen,
einfach kubischen Gittern, von denen das eine Gitter von den Ni-Atomen,
das andere Gitter von den Ti-Atomen besetzt ist. Diese Ordnung muss auch
wa¨hrend der atomaren Platzwechsel fu¨r die entsprechende Temperatur er-
halten bleiben, da z.B. ein Ni-Atom auf einem Ti-Platz (ein sogenannter
Anti-Struktur-Defekt) die freie Energie der Legierung erho¨ht und somit ther-
modynamisch ungu¨nstig ist. Daher kommen innerhalb von geordneten Legie-
rungen nur spezielle Diﬀusionsmechanismen in Frage, welche aus einer Reihe
korrelierter Spru¨nge bestehen.
Der Sechs-Sprung-Mechanismus
Ein Mechanismus zur Beschreibung der Diﬀusion in einer geordneten Legie-
rung mit B2-Struktur ist der Sechs-Sprung-Mechanismus (Abb. 14). Der erste
Vorschlag dieses Diﬀusionsmechanismuses stammt von Elcock und McCom-
bie [EM58][Elc59] und wurde anschließend von Huntington et al. [HMN61],
Wynblatt [Wyn67] und Drautz und Fa¨hnle [DF99] verwendet. Wie der Name
bereits sagt, erfolgt die Diﬀusion durch sechs aufeinanderfolgende Na¨chste-
Nachbarn-Spru¨nge. Die ersten drei Spru¨nge erzeugen drei Anti-Struktur-
Defekte (siehe oben), welche durch die drei darauﬀolgenden Spru¨nge wieder
aufgehoben werden. Der atomare Transport der beiden Legierungselemen-
te ist bei diesem Diﬀusionsmechanismus gekoppelt. Aaronson und Domian
[DA65] berechneten, dass sich die Diﬀusionskoeﬃzienten der beiden Legie-
rungselemente nicht um mehr als einen Faktor Zwei unterscheiden du¨rfen (
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Abbildung 14: Darstellung verschiedener Sechs-Sprung-Zyklen (entnommen
aus [Meh07]).
1/2 < DA/DB < 2), damit der Sechs-Sprung-Mechanismus auftritt. Dieser







≤ q mit q = 2, 034. (32)
Diese Werte gelten jedoch nur fu¨r die ideale sto¨chiometrische Zusammenset-
zung.
Tripel- Defekt Mechanismus
Beim Tripel-Defekt Mechanismus entstehen aus einer Leerstelle auf dem
A und dem B Untergitter zwei Leerstellen auf dem A Untergitter und ein
Anti-Struktur-Defekt auf dem B-Untergitter.
VA + VB  2VA + AB (33)
Die beiden Leerstellen auf dem A Untergitter und das Anti-Struktur-Atom
bilden einen Tripel-Defekt. Dieser Mechanismus wurde erstmals von Stolwijk
et al. [SvGB80] fu¨r die Diﬀusion in CoGa vorgeschlagen. Das Co-Atom fu¨hrt
dabei zwei Na¨chste-Nachbarn-Spru¨nge aus, wa¨hrend das Ga-Atom durch
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Abbildung 15: Darstellung des Tripel-Defekt-Mechanismus (entnommen aus
[Meh07]).
einen U¨berna¨chste-Nachbarn-Sprung diﬀundiert. Das Verha¨ltnis der Diﬀu-
sionskoeﬃzienten wird durch die folgende Bedingung begrenzt [BSHE81]:
1/13, 3 < DA/DB < 13, 3. (34)
Anti-Side-Bridge-Mechanismus
Der Anti-Side-Brigde Mechanimus wurde von Kao und Chang [KC93] ein-
gefu¨hrt. Durch zwei aufeinanderfolgende Na¨chste-Nachbarn-Spru¨nge tauscht
die Leerstelle mit dem Anti-Struktur-Atom seinen Platz. Langreichweitige
Diﬀusion kann nur dann stattﬁnden, wenn ein bestimmter prozententualer
Anteil von Anti-Struktur-Atomen u¨berschritten wird, die sogennannte Per-
kolationsschwelle. Laut Rechnungen von Divinski et al. liegt die Perkolations-
schwelle bei 6 % [DL97]. Aus rein geometrischen U¨berlegungen hatten Kao
und Chang [KC93] zuna¨chst einen ho¨heren Wert zwischen 1,6 und 13 % abge-
leitet. Es ist zu erwa¨hnen, dass die Diﬀusion der beiden Legierungselemente
bei diesem Diﬀusionsmechanismus unabha¨ngig voneinander ist.
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Abbildung 16: Darstellung des Anti-Side-Bridge-Mechanismus (entnommen
aus [Meh07]).
4 Diﬀusion entlang von Kurzschlussdiﬀusions-
pfaden
4.1 Korngrenzendiﬀusion
Fishermodell - Modell fu¨r Diﬀusion innerhalb eines Bikristalls
Das erste Modell zur Beschreibung der Korngrenzendiﬀusion wurde von
Fisher [Fis51] ausgearbeitet. In seinem Modell stellt er eine einzelne iso-
lierte Korngrenze als Schicht mit eigener Breite und Diﬀusivita¨t dar, welche
senkrecht zur Oberﬂa¨che zwei halbunendliche Einkristalle voneinander trennt
(Abb. 17). Fisher leitete die zugeho¨rigen Diﬀerentialgleichungen unter folgen-
den Annahmen ab [Fis51]:
• Der Diﬀusionskoeﬃzient entlang der Korngrenze DKG ist viel schneller
als der Diﬀusionskoeﬃzient im VolumenDV des MaterialsDKG >> DV.
• Die Diﬀusionskoeﬃzienten in der Korngrenze und im Volumen sind
konzentrations-, zeit- und ortsunabha¨ngig.
• Die Korngrenzenbreite wird als klein und konstant angenommen. Die





Abbildung 17: Schematische Darstellung der Diﬀusion innerhalb einer Korn-
grenze [Fis51]. Eine Korngrenze der Breite δ trennt zwei halbunendliche Ein-
kristalle voneinander. Die Linien stellen Isokonzentrationslinien dar, deren
Konzentration in der angegebenen Reihenfolge abnimmt. Der schraﬃerte Be-
reich (der ’Dicke’ c) deutet die Schichtenteilungsmethode an.
gen.









= DKG · ∇2cKG fu¨r |x| < δ
2
(35b)
• Der Diﬀusionsﬂuss und die Konzentration mu¨ssen an der Grenzﬂa¨che
zwischen Einkristall und Korngrenze stetig sein.
cKG(x, y, t)|x|= δ
2




















Aufgrund der geringen Breite der Korngrenze la¨sst sich die Konzentration
innerhalb der Korngrenze durch eine Taylor-Reihe darstellen. Durch Ver-
nachla¨ssigung aller Terme, deren Ordnung ho¨her ist als zwei und Einsetzen
der Stetigkeitsbedingungen lassen sich zwei partielle Diﬀerentialgleichungen

































Der erste Term auf der rechten Seite von Gl. 37a beschreibt die Konzentra-
tionsa¨nderung entlang der Korngrenze, also die Korngrenzendiﬀusion. Die
Ausdiﬀusion von der Korngrenze in das angrenzende Volumen wird durch
den zweiten Term beschrieben. Die zeitliche A¨nderung der Konzentration im
Kornvolumen wird durch die Gl. 37b ausgedru¨ckt.
Die obigen Gleichungen beschreiben die Selbstdiﬀusion innerhalb einer iso-
lierten Korngrenze. Gibbs erweiterte dieses Modell durch die Einfu¨hrung des
sogenannten Segregationsfaktors fu¨r den Fall eines diﬀundierenden Fremd-
elementes [Gib66].
cKG = scV||x|=δ/2 (38)
Der Segregationsfaktor beschreibt physikalsich die Anreichung des Fremd-
elementes innerhalb der Korngrenze im Vergleich zum Volumen. Die obigen
Gleichungen von Fisher lassen sich durch die Einfu¨hrung des Segregationsfak-
tors etwas allgemeiner schreiben. Das Lo¨sen der Diﬀerentialgleichung a¨ndert
sich durch die Einfu¨hrung von s jedoch nicht. Stattdessen wird die Korn-
grenzenbreite δ durch die diﬀusionale Korngrenzenbreite sδ ersetzt. Fu¨r die
Selbstdiﬀusion ist s = 1 und fu¨r die Diﬀusion eines Fremdelementes gilt
s > 1. In den folgenden Jahren wurden zwei exakte Lo¨sungen der Diﬀusions-
gleichung gefunden, die im Folgenden kurz beschrieben werden.
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4.1 Korngrenzendiﬀusion
4.1.1 Die Lo¨sung von Whipple
Eine exakte Lo¨sung fu¨r die von Fisher [Fis51] hergeleitete Diﬀerentialglei-
chung berechnete Whipple mithilfe der Fourier-Laplace Transformation [Whi54].
Er ging dabei von einer konstanten Quelle auf der Probenoberﬂa¨che (bei
y = 0) aus [Whi54]. Zu Beginn beﬁndet sich der Tracer auschließlich auf
der Probenoberﬂa¨che und nicht im Volumen der beiden Einkristalle oder in
der Korngrenze (Gl. 39b). Der Bikristall erstreckt sich ins Unendliche (siehe
Randbedingung 39c). Mathematisch bedeutet dies:
c(x, 0, t) = c0H(t) mit
⎧⎨
⎩H(t) = 1 fu¨r t ≥ 0H(t) = 0 fu¨r t < 0 (39a)
c(x, y, 0) = 0 fu¨r y > 0 (39b)
c(x,∞, t) = 0 (39c)
Die Lo¨sung der Diﬀerentialgleichung besteht aus einem Volumen- und einem
Korngrenzenanteil:
cKG(ε, η, β) = c1(η)︸ ︷︷ ︸
V olumenanteil
+ c2(ε, η, β)︸ ︷︷ ︸
Korngrenzenanteil
. (40)
Die einzelnen Anteile lassen sich wie folgt schreiben:
c1(η) = c0erfc(η/2) (41)























Whipple [Whi54] deﬁnierte vier dimensionslose Parameter ε, η, β und Δ. Die-



















Δ = DKG/DV. (43d)
Alle vier Parameter haben eine physikalische Bedeutung. Durch ε wird die
Ausdiﬀusion von der Korngrenze in das angrenzende Kornvolumen beschrie-
ben. Die Diﬀusion von der Oberﬂa¨che in das Volumen wird durch η ausge-
dru¨ckt. Δ steht fu¨r die Erho¨hung der Korngrenzendiﬀusion verglichen mit
der Diﬀusion innerhalb des Kornvolumens. Der Parameter β beschreibt das
auch das Verha¨ltnis von Korngrenzen- und Volumendiﬀusionskoeﬃzienten.
Zusa¨tzlich gibt β aber auch einen Hinweis auf die Form der Isokonzentrati-
onslinien.
4.1.2 Die Lo¨sung von Suzuoka
Suzuoka [Suz64] verwendete zur Lo¨sung der Diﬀerentialgleichung die Rand-
und Anfangsbedingungen fu¨r eine endliche Quelle auf der Probenoberﬂa¨che
(Gl.44a). Analog zu Whipple beﬁndet sich der Tracer zu Beginn nur auf der
Probenoberﬂa¨che.
c(x, y, 0) = M · δ(y) (44a)
c(x, 0, t) = c(x, t) (44b)








Suzuoka verwendete ebenfalls die Fourier-Laplace Transformation zur Lo¨sung
der Diﬀerentialgleichung
cs = cs1(η, t)︸ ︷︷ ︸
V olumenanteil
+ cs2(ε, η, β)︸ ︷︷ ︸
Korngrenzenanteil
. (45)









































4.1.3 Anwendung der Lo¨sungen fu¨r die Schichtenteilungsmethode
LeClaire leitet fu¨r die Schichtenteilungsmethode eine Beziehung zwischen
dem Produkt δDKG, DV, t und der Steigung der Konzentrations-Weg-Proﬁle










Durch weitere mathematische Umformungen (fu¨r Details siehe Kaur und













Diese Gleichung la¨sst sich sowohl fu¨r die Lo¨sung von Whipple als auch fu¨r
die Lo¨sung von Suzuoka anwenden. LeClaire nutzt fu¨r seine Analyse Ergeb-
nisse von Levine und MacCallum [LM60] die fu¨r einige Werte von β bereits
−∂ ln c/∂y6/5 gegen ηβ−1/2 dargestellt hatten. LeClaire fand unter Verwen-
dung von n = 6/5 eine gute Na¨herung fu¨r die Lo¨sung von Whipple [LeC63]:
∂ ln c
∂(ηβ−1/2)6/5
≈ 0, 78 (50)
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Diese gilt fu¨r β > 10. Folglich erha¨lt man durch Einsetzen:









Durch eine analoge Untersuchung bestimmte LeClaire [LeC63] a¨hnliche Glei-
chungen fu¨r die Lo¨sung von Suzuoka. Im Gegensatz zur Lo¨sung von Whipple
ha¨ngen diese Lo¨sungen jedoch von β ab [KMG95].
Fu¨r 10 < β < 100:








Fu¨r 100 < β < 104:








Fu¨r β > 104:








Mit diesen Lo¨sungen la¨sst sich das Doppel- (δDKG) bzw. bei Fremddiﬀusion
das Dreierprodukt (sδDKG) in Abha¨ngigkeit von β bestimmen.
4.2 Die Diﬀusionsstadien nach Harrison - Diﬀusion in
Polykristallen
Bei der Beschreibung der Diﬀusion in Polykristallen unterscheidet man drei
verschiedene Stadien, die sogenannten Harrison-Regime [Har61]. Diese sind
abha¨ngig von der Temperatur und der Glu¨hzeit. Des Weiteren muss die Korn-
gro¨ße des Materials beachtet werden. Daher muss bei Experimenten mit ul-
trafeinkristallinen Proben mit besonderer Vorsicht vorgegangen werden. Die
drei Stadien lassen sich wie folgt charakterisieren.
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Abbildung 18: Links: Schematische Darstellung von Korngrenzendiﬀusion im
Stadium A. Die Diﬀusionsla¨nge entlang der Korngrenzen und die innerhalb
des Kornvolumens unterscheiden sich kaum. Rechts: Schematische Darstel-
lung eines Konzentrations-Weg-Proﬁls im Stadium A.
Bei hohen Temperaturen und langen Glu¨hzeiten beﬁndet man sich im A-
Regime. Zwischen Korngrenzendiﬀusionkoeﬃzient und Volumendiﬀusionsko-
eﬃzient besteht kaum noch ein Unterschied. Dies fu¨hrt zu einer starken
U¨berlagerung des Diﬀusionsﬂusses innerhalb der Korngrenze und im Volu-
men. Aufgrund dieser starken U¨berlagerung der verschiedenen Diﬀusions-
ﬂu¨sse kann man von Diﬀusion in einem homogenen Medium ausgehen und
die Auswertung analog zur Volumendiﬀusion durchfu¨hren, d.h. mithilfe der
Gaußschen Lo¨sung. Man misst jedoch einen eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzien-
ten, der sich als Summe aus Korngrenzen- und Volumendiﬀusionskoeﬃzient
schreiben la¨sst, welche jeweils mit ihrem Volumenanteil gewichtet werden.
Der Wichtungsfaktor g beschreibt den Volumenanteil der Korngrenzen am
Gesamtvolumen der Probe und ist proportional zum Quotienten aus Korn-
grenzenbreite δ und Korngro¨ße d. Der Proportionalita¨tsfaktor ha¨ngt vom ver-
wendeten geometrischen Modell fu¨r die Kornstruktur ab und betra¨gt fu¨r das
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Polyhedramodell 2,91 (g = 2, 91δ/d, Meijering [Mei53], Hanson [Han78]). Der
eﬀektive Diﬀusionskoeﬃzient wird durch die Hartsche Gleichung beschrieben
[Har57]:
Deﬀ = (1− g)DV + gDKG. (52)
Im Experiment la¨sst sich die Gu¨ltigkeit des A-Regime mithilfe der mittleren
Diﬀusionsla¨nge innerhalb des Volumens abscha¨tzen. Ist diese gro¨ßer als der
dreifache Korndurchmesser, so beﬁndet man sich im A-Regime [BM01][DHK+02b].√
DVt > 3d (53)
Kennt man den Volumendiﬀusionskoeﬃzienten und den Faktor g so la¨sst sich
der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzient berechnen:
DKG =
Deﬀ − (1− g)DV
g
. (54)
Fu¨r grobkristallines Material mit einer Korngro¨ße von d = 100 μm betra¨gt





Analog zur Volumendiﬀusion tra¨gt man zur Auswertung der gemessenen Dif-
fusionsproﬁle den natu¨rlichen Logarithmus der mittleren Konzentration ge-
gen das Quadrat der Eindringtiefe auf. Aufgrund des gaußschen Verhaltens
la¨sst sich der eﬀektive Diﬀusionskoeﬃzient aus der Steigung der Geraden
bestimmen:


















Abbildung 19: Links: Schematische Darstellung von Korngrenzendiﬀusion
im Stadium B. Die U¨berlagerung der Volumen- und Korngrenzendiﬀusion
ist nicht mehr so ausgepra¨gt wie in Harrisons A-Regime. Daher ko¨nnen die
Korngrenzen als isoliert angesehen werden. Rechts: Schematische Darstellung
eines Konzentrations-Weg-Proﬁls in Stadium B.
Bei niedrigeren Temperaturen und/oder ku¨rzeren Glu¨hzeiten erfolgt der U¨ber-
gang vom A zum B-Regime. Im Wesentlichen bedeutet dies, dass die Ausdif-
fusion aus den Korngrenzen in das angrenzende Volumen abnimmt. Mathe-













Die Korngrenzen ko¨nnen in diesem Regime aufgrund der, im Vergleich zum A
Regime, geringen Ausdiﬀusion als isoliert betrachtet werden. Daher ko¨nnen
die Lo¨sungen von Whipple [Whi54] und Suzuoka [Suz64], bzw. die gena¨her-
ten Lo¨sungen von LeClaire [LeC63], verwendet werden.
Im theoretischen Modell von Fisher [Fis51] ist die Korngrenze senkrecht zur
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Oberﬂa¨che ausgerichtet, was in einem realen Polykristall natu¨rlich nicht der
Fall ist. Levine und MacCallum [LM60] haben jedoch gezeigt, dass unter
Beru¨cksichtigung zufa¨llig orientierter Korngrenzen die Lo¨sungen der Diﬀu-
sionsgleichung sich nur um einen Faktor der Gro¨ßenordnung 1 a¨ndern. Da-
her kann das Modell fu¨r die isolierten Korngrenzen auf reale Polykristalle
u¨bertragen werden. Abb. 19 zeigt ein typisches Korngrenzendiﬀusionsproﬁl
im Stadium B, welches aus drei Bereichen besteht.
• Bereich 1: In diesem Bereich ﬁndet neben der Korngrenzendiﬀusion
auch Volumendiﬀusion statt. Sofern die Korngrenzen nicht stationa¨r
sind, kann es in diesem Bereich auch zu Korngrenzenwanderung kom-
men, welche sich z.B. mit dem Modell von Glaesner und Evans [GE86]
oder Amouyal et al. [ADKR08] beschreiben la¨sst.
• Bereich 2: Dies ist der U¨bergang zur Korngrenzendiﬀusion. Aus dem
Kurvenverlauf in diesem Bereich lassen sich keine Ergebnisse gewinnen.
• Bereich 3: In diesem Bereich ist der natu¨rlich Logarithmus der Kon-
zentration linear gegen y6/5. Aus der Steigung der Geraden kann nach
Gl. 51 das Dreierprodukt P = sδDgb, bzw. im Falle von Korngrenzen-
selbstdiﬀusion das Doppelprodukt P = δDgb, berechnet werden.
Dieses Regime ist wichtig fu¨r die Korngrenzendiﬀusion in relaxierten grob-
kristallinen Materialien. Diﬀusion in stark plastisch verformten Materialien
wird nicht in diesem Regime gemessen, da bei den entsprechenden Tempe-
raturen Erholungs- und Rekristallisationsprozesse sowie Kornwachstum par-
allel zur Diﬀusion stattﬁnden ko¨nnen, welche die Form des Diﬀusionsproﬁls
beeinﬂussen und die Auswertung erschweren.
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Abbildung 20: Links: Schematische Darstellung von Korngrenzendiﬀusion im
Stadium C. Die Diﬀusion ﬁndet fast ausschließlich entlang der Korngren-
zen statt. Die Ausdiﬀusion und der Beitrag der Volumendiﬀusion sind ver-
nachla¨ssigbar. Rechts: Schematische Darstellung eines Konzentrations-Weg-
Proﬁls in Stadium C.
Im C-Regime ﬁndet die Diﬀusion ausschließlich entlang der Korngrenzen
statt (Abb. 20). Sowohl die Ausdiﬀusion als auch die Volumendiﬀusion sind
zu vernachla¨ssigen. Im Gegensatz zum A- und B-Regime la¨sst sich im C-
Regime der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzient direkt bestimmen. Die Schwie-
rigkeit liegt bei grobkristallinen Materialien oder in Bikristallen bei der expe-
rimentellen Umsetzung, da der Anteil der Korngrenzen gering ist und somit








Physikalsich bedeutet Gl. 58, dass die mittlere Diﬀusionsla¨nge innerhalb des
Volumen kleiner sein muss als die Korngrenzenbreite, welche durch verschie-
dene experimentelle Methoden fu¨r relaxierte Großwinkelkorngrenzen zu ca.
0,5 nm bestimmt wurde [SH92][GBB92][AT81][DHK+02a][DHK+03][DLH07]
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[RKW10][MK87][PEWD13]. Diese Bedingung la¨sst sich entweder bei sehr
niedrigen Temperaturen realisieren, da hier der Volumendiﬀusionskoeﬃzient
sehr klein ist, oder durch sehr kurze Glu¨hzeiten.
Die Korngrenzen ko¨nnen als homogenes Medium angesehen werden, und da-
her kann Korngrenzendiﬀusion im C-Regime analog zur Volumendiﬀusion
ausgewertet werden, d.h. man erwartet einen linearen Abfall der Konzentra-
tion gegen das Quadrat der Eindringtiefe. Ein schematisches Diﬀusionsproﬁl
ist in Abb. 20 zu sehen. Nach der Oberﬂa¨che fa¨llt die Aktivita¨t zuna¨chst um
einige Gro¨ßenordnungen ab (Bereich 1, siehe Abb. 20) und man erha¨lt dann
den erwarteten Gaußschen Verlauf. Aus der Steigung des linearen Anteils
(Bereich 2, siehe Abb. 20) la¨sst sich nun direkt der Korngrenzendiﬀusionsko-
eﬃzient bestimmen:







Fu¨hrt man nun Messungen im B- und C-Regime durch, so kann fu¨r Selbst-
diﬀusion die Korngrenzenbreite bzw. fu¨r Fremddiﬀusion das Produkt aus
Korngrenzenbreite und Segregationsfaktor bestimmt werden. Dazu approxi-
miert man die Arrhenius-Darstellung der im B-Regime gemessenen Daten zu







Tripellinien ko¨nnten ebenfalls als Kurzschlussdiﬀusionspfade gelten. In grob-
kristallinem Material ist der Anteil jedoch so gering, dass der Einﬂuss auf die
Diﬀusion nicht messbar ist. Durch die Verringerung der Korngro¨ße steigt der
Tripellinienanteil am Gesamtvolumen jedoch drastisch an. Experimentelle
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Ergebnisse von Portavoce et al. [PCB10] zur Diﬀusion von Ge in nanokris-
tallinem Si (mittlere Korgro¨ße 40 nm, gemessen imt SIMS) deuten darauf
hin, dass Tripellinien einen messbaren Beitrag zur Diﬀusion liefern.
Weitere experimentelle Erkenntnisse wurden mithilfe der Atomsondentomo-
graphie gewonnen. Der Diﬀusionskoeﬃzient entlang von Tripellinien ist zwei
bis drei Gro¨ßenordnungen gro¨ßer als der Diﬀusionskoeﬃzient einer Großwin-
kelkorngrenze, welche ebenfalls mit der Atomsondentomographie bestimmt
wurde [CBZS11][SBS11]. Allerdings sind die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzi-
enten wesentlich geringer (bis zu sechs Gro¨ßenordnungen [CBZS11]) als die
Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten, welche mittels Radiotracermethode be-
stimmt wurden. Das ist auf die unterschiedlichen Konzentrationen der dif-
fundierenden Elemente zuru¨ckzufu¨hren. Wa¨hrend man bei der Radiotracer-
methode in stark verdu¨nnter Lo¨sung arbeitet, die Konzentration der Tracer-
Atome betra¨gt 10−5 , wodurch eine Wechselwirkung der Tracer-Atome unter-
einander ausgeschlossen werden kann, werden bei Atomsondentomographie-
experimenten Schichtsysteme mit einer Schichtdicke von 10-20 nm [CBZS11][SBS11]
verwendet, welche thermischen Behandlungen unterzogen und anschließend
analysiert werden. Es handelt sich also um chemische Diﬀusion.
Molekulardynamik-Simulationen von Mishin und Frolov [FM09] haben eben-
falls gezeigt, dass die Diﬀusion entlang von Tripellinien 1 bis 2 Gro¨ßenord-
nungen schneller ist als die Diﬀusion entlang von relaxierten Großwinkelkorn-
grenzen, welche experimentell bestimmt wurde. Fu¨r spezielle Korngrenzen,
z.B. Σ 5 (210), ist der Unterschied jedoch wesentlich geringer. Der Diﬀusi-
onskoeﬃzient der Tripellinie ist nur ungefa¨hr einen Faktor 2 gro¨ßer als der
Diﬀusionskoeﬃzient der speziellen Korngrenze [FM09].
Das Modell von Wang et al.




DTri,eﬀ = gTriDTri + gKGDKG + (1− gKG − gTri)DV (61)
In der obigen Gleichung sind gTri und gKG die Anteile der Tripellinien bzw.
Korngrenzen am Gesamtvolumen und DTri, DKG und DV die entsprechen-
den Diﬀusionskoeﬃzienten. Die Volumenanteile der Kurzschlussdiﬀusions-
wege (Korngrenzen und Tripellinien) lassen sich z.B. aus den Modellen von
Meijering [Mei53] und Hanson[Han78] bestimmen.
Die Konzentrationsa¨nderung entlang von Tripellinien la¨sst sich durch die fol-












Hier ist s die Querschnittﬂa¨che der Tripellinei und DTri der Tripellinien-
diﬀusionskoeﬃzient. Diese partielle Diﬀusionsgleichung lo¨sten Wang et al.
[WYN05] fu¨r den Fall, dass die Penetrationla¨nge entlang der Korngrenzen
wesentlich gro¨ßer ist als die Korngro¨ße:













Das Modell von Klinger et al.
Ein weiteres Modell zur Tripelliniendiﬀusion stammt von Klinger et al. [KLP97].
Die abgeleitete Diﬀerentialgleichung hat eine a¨hnliche Form wie im Modell



















Hier ist s die Querschnittﬂa¨che der Tripellinie (s ∼ δ2). Die Konzentrati-



































Abbildung 21: Modell zur Tripelliniendiﬀusion von Klinger et al. [KLP97].
Links: Orientierung der Achsen. Rechts: Diﬀusionsstadien in Abha¨ngigkeit
von der mittleren Diﬀsionsla¨nge im Kornvolumen (
√




Klinger et al. [KLP97] lo¨sten die Diﬀerentialgleichungen nur fu¨r das von
ihnen eingefu¨hrte ’TGV’-Regime, siehe Abb. 21. Hier ist die Diﬀusion in-
nerhalb des Volumens gro¨ßer als die Korngrenzenbreite, aber kleiner als die
Korngro¨ße (δ <
√
DVt < d). Die Diﬀusionsla¨nge innerhalb der Korngrenzen
sollte die gleichen Bedingungen erfu¨llen (δ <
√
DKGt < d). Fu¨r diesen Fall
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la¨sst sich der Tripelliniendiﬀusionskoeﬃzient aus gemessenen Konzentrations-
Weg-Proﬁlen bestimmen. Dazu tra¨gt man den natu¨rlichen Logarithmus der
Konzentration gegen die Eindringtiefe z1,07 auf und ermittelt die Steigung
des linearen Proﬁlanteils. Kennt man den Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten
bei der jeweiligen Temperatur, so la¨sst sich das Tripelprodukt der Tripellini-
endiﬀusion bestimmen [KLP97]:










Hierbei ist ATri die Querschnittsﬂa¨che der Tripellinie, sTri der Segregations-
faktor der Tripellinie und DTri der Tripelliniendiﬀusionskoeﬃzient.
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5 Experimentelle Methoden
Nach der Einfu¨hrung in die unterschiedlichen Kurzschlussdiﬀusionswege und
die Theorie der Diﬀusion werden im folgenden Kapitel die Messmethoden
vorgestellt. Diese Verfahren dienten zur Herstellung der Proben, Erfassung
der Mikrostruktur, zum Messen kinetischer Prozesse und zur Bestimmung
der Diﬀusionskoeﬃzienten.
5.1 Methoden zur starken plastischen Deformation
In den vergangenen Jahrzehnten sind viele verschiedene Verfahren entwickelt
worden, mit denen man metallische Proben stark plastisch verformen kann.
Eine gute U¨bersicht ist in [EV13] zu ﬁnden.
5.1.1 Equal channel angular pressing (ECAP)
Eine Methode zur Herstellung von ultrafeinko¨rnigen Materialien ist das Equal
Channel Angular Pressing (ECAP), welches von Segal in den 70er Jahren ent-
wickelt wurde[Seg77][SRDK81]. Dabei wird eine Probe unter hohem Druck
durch einen abgewinkelten Kanal (φ typischerweise 90° oder 120°), welcher
einen konstanten Querschnitt besitzt, gepresst. Die Wahl des inneren Kanal-
winkels ψ zwischen 90 und 120° hat sich in durch experimentelle Erfahrung
ergeben. Fu¨r kleinere Winkel sind hohe Dru¨cke erforderlich um die Probe oh-
ne Rissbildung zu verformen [VL06]. Bei Winkel gro¨ßer als 120° wird die Pro-
be nicht mehr ausreichend verformten um eine feinkristalline Mikrostruktur
zu erhalten [VL06]. Unter Vernachla¨ssigung der Reibung zwischen Probeno-
berﬂa¨che und der Kanalwand wird die Probe durch eine einfache Scherung
deformiert [Seg95].
Theoretische und experimentelle Untersuchungen haben gezeigt, dass auch
die Form des Kanals fu¨r eine homogene Verformung von entscheidener Be-
deutung ist [BGRP00][PS01]. Eine abgerundete Ecke φ > 0° fu¨hrt zu einer
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Abbildung 22: Links: Schematische Darstellung des ECAP-Prozesses [Rib].
Gezeigt ist der idealisierte Fall bei dem der a¨ußere Kanalwinkel ψ = 0° und
der innere Kanalwinke φ = 90° betragen. Die Verformung wird durch eine
einfache Scherung beschrieben. Die Scherrichtung wird durch SR und die nor-
male der Scherebene durch SE beschrieben. Die Scherung des eingezeichneten
quadratischen Fla¨chenelements wird durch die von Segal [Seg95] gefundene
Winkelbeziehung beschrieben. Rechts: Foto der ECAP-Anlage in Melbourne,
Australien. Markiert sind die Probe und die Stempel fu¨r Druck und Gegen-
druck.
deutlich inhomogeneren Verformung als eine ideal scharfe Ecke (ψ =
0°)[BGRP00][PS01]. Durch die Verwendung von Gegendruck kann die Ho-
mogenita¨t der Deformation noch weiter verbessert werden [BGRP00].
Da sich aufgrund des konstanten Kanalquerschnitts theoretisch der Proben-
querschnitt nicht a¨ndern sollte, kann der Vorgang wiederholt durchgefu¨hrt
werden, um einen ho¨heren Verformungsgrad zu erzielen. Eigene Erfahrungen
wa¨hrend eines Forschungsaufenthalts in Australien haben geziegt, dass die
der Querschnitt der Proben nach jedem ECAP Durchlauf zuna¨chst wieder re-
duiziert werden muss, um weitergehend verformt zu werden. Der Probequer-
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schnitt vergro¨ßert sich also wa¨hrend des ECAP-Prozess. Dies ha¨ngt mit der
elastischen Ru¨ckfederung des Materials zusammen. Iwahashi et al. schlugen
daher vor, die Seitenla¨ngen im voderen Teil des quadratischen Kanals, Be-
reich bevor das Material geschert wird, 3 % gro¨ßer zu machen als im Bereich
nach der Scherung [IHNL98]. Zwischen den einzelnen Durchla¨ufen besteht
dabei die Mo¨glichkeit die Proben zu drehen. Dies fu¨hrt zu den folgenden
Deformationsrouten [VL06][IHNL98]:
• Route A: Die Probe wird zwischen den Durchla¨ufen nicht gedreht.
• Route Ba: Die Probe wird alternierend um 90° im und gegen den Uhr-
zeigersinn gedreht.
• Route Bc: Die Probe wird in gleichbleibender Richtung um 90° gedreht.
• Route C: Die Probe wird um 180° gedreht.























Hierbei steht N fu¨r die Anzahl der Durchla¨ufe und die Winkel φ und ψ fu¨r
den inneren bzw. a¨ußeren Kanalwinkel (siehe Abb. 69). Betra¨gt der a¨ußere








Der oben beschriebene Prozess kann auch bei verschiedenen Temperaturen
durchgefu¨hrt werden. Dies ist insbesondere fu¨r die in dieser Arbeit verwende-
ten Titanproben von großer Bedeutung. Untersuchungen von Semiatin et al.
[SSG+99] haben ergeben, dass Titan unter einem Winkel von 90° bei Raum-
temperatur nicht verformbar ist. Es entstehen Risse in der Probe [SSG+99].
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Zhao et al. [ZFYL08] ist es unter Verwendung eines 120°-Winkels und eines
sehr geringen Vorschubs (≈ 0,5 mm/s) erstmals gelungen, α-Ti bei Raum-
temperatur zu verformen [ZFYL08].
Zum Abschluss soll noch kurz die experimentelle Umsetzung erla¨utert wer-
den. Abb. 22 zeigt den experimentellen Aufbau im Labor in Melbourne, Aus-
tralien. Der Kanal besteht aus drei passgenauen Teilen, welche wie ein Puzzel
zusammengesetzt werden. Die Auftragung des Schmiermittels erfolgt in zwei
Schritten. Zuna¨chst werden der Kanal, die Probe und der Stempel mit einer
Graphit-Lo¨sung eingespru¨ht. Anschließend werden die genannten Teile noch
mit einer du¨nnen Schicht aus Molybda¨ndisulﬁt u¨berzogen. Diese Kombina-
tion soll die Reibung zwischen der Probe und der Kanalwand verringern.
In der Software, welche den Vorschub des Stempels steuert, ko¨nnen nur 2
Parameter eingestellt werden. Der Erste ist die Position, bis zu der sich der
Stempel bewegen soll. Der zweite Parameter ist die Vorschubgeschwindigkeit
des Stempels. Die von der Maschine aufgewendete Kraft wird dann mithilfe
des Programmes aufgezeichnet.
Die in dieser Arbeit verwendeten Reinmetalle α-Ti und Ag sowie die NiTi-
Legierung wurden allesamt mit dem ECAP-Verfahren verformt. Die Verfor-
mung der Titanproben wurde in der Gruppe von Prof. Estrin (Australien)
durchgefu¨hrt. Unter Verwendung der Route BC wurden die Proben bei 300°C
4 mal durch den Kanal gepresst. Die Verformungsgeschwindigkeit betrug da-
bei ungefa¨hr 2 mm/s.
Die Silberproben wurden in der Gruppe von Prof. Toth in Metz, Frankreich,
hergestellt. Im Gegensatz zum Titan wurde eine andere Verformungsroute
ausgewa¨hlt, Route A. Die Deformation erfolgte bei Raumtemperatur und
die Verformungsgeschwindigkeit betrug ebenfalls 2 mm/s.
Die NiTi-Legierung stammte aus Ufa, Russland. Mitarbeiter von Prof. Valiev
verformten das Probenmaterial bei 400°C 8 mal (Route BC).
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5.1.2 Equal channel angular pressing conform (ECAP-C)
Abbildung 23: Darstellung des ECAP-Conform Verfahren [RVTL04].
ECAP-C (Abb. 23) ist eine Erweiterung des im letzten Abschnitt vorgestell-
ten ECAP Verfahren und wurde von Raab et al. entwickelt [RVTL04]. Es
ermo¨glicht die Herstellung von SPD-Proben in gro¨ßerem Maßstab und ko¨nnte
somit in Zukunft in der Industrie eingesetzt werden. Abb. 23 zeigt eine sche-
matische Darstellung des Prozesses. Die stangenfo¨rmige Probe wird durch
Reibung mit einem rotierenden Rad eingezogen und wird genau wie beim
ECAP-Verfahren durch Scherung verformt. Bei diesen Verfahren ko¨nnen auch
die bereits beim ECAP-Verfahren eingefu¨hrten Routen verwendet werden.
Die in dieser Arbeit verwendeten Ti-Proben wurden bei 400°C unter Verwen-
dung der BC-Route 8 mal verformt. Anschließend erfolgte eine Reduzierung
des Durchmessers von 9 auf 8 mm mittels Drahtziehen bei Raumtemperatur.
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5.2 Analyse der Mikrostruktur
5.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie
Messmethode
Abbildung 24: Darstellung eines Transmissionselektronenmikroskop [Got07].
Die Transmissionselektronenmikroskopie ermo¨glicht die direkte Abbildung
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von Objekten mithilfe beschleunigter Elektronen, welche gezielt auf das Pro-
benmaterial fokussiert werden. Die Verwendung eines Elektronenstrahl ist
erforderlich, da aufgrund der Abbeschen Auﬂo¨sungsgrenze Objekte mit ei-
nem Abstand kleiner als




nicht mehr voneinander getrennt werden ko¨nnen. Dabei steht λ fu¨r die Wel-
lenla¨nge des verwendeten Lichtes, n fu¨r die Brechzahl zwischen Objektiv und
Medium und α fu¨r den halben O¨ﬀnungswinkel des Objektives. Eine Mo¨glich-
keit diese Auﬂo¨sungsgrenze nun herunter zu setzen ist die Wellenla¨nge der
zur Abbildung benutzten Strahlung zu reduzieren.
Die Kathode des verwendeten Zeiss Libra Transimissionselektronenmikro-
skops emitiert die Elektronen durch Feldemission. Die austretenden Elektro-
nen werden durch den der Kathode gegenu¨berliegenden Wehneltzylinder, der
auf negativem Potential liegt, zur optischen Achse gelenkt. Durch das von
der Anode erzeugte elektrische Feld werden die Elektronen beschleunigt. Mit-









Hierbei ist h das Planksche Wirkungsquantum, m0 die Ruhemasse der Elek-
tronen, UA die Beschleunigungspannung an der Anode und c die Lichtge-
schwindigkeit. Fu¨r eine Beschleunigungspannung von 200 kV betra¨gt die Wel-
lenla¨nge der Elektronen 2,51 pm. Durch magnetische Linsen ko¨nnen die Elek-
tronen auf das Probenmaterial fokussiert werden. Das transmitierte Licht
wird mit einer CCD-Kamera aufgenommen.
Hell- und Dunkelfeldaufnahmen
Mit der Objektivaperturblende kann der Anteil des transmittierten Elektro-
nenstrahl eingestellt werden, der auf den ﬂuoreszierenden Schirm fallen soll.
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So ist es mo¨glich den ungestreuten oder gestreuten Anteil fu¨r die Abbildung
zu verwenden. Bei einer sogenannten Hellfeldaufnahme wird der ungestreute
Anteil des Strahl verwendet und daher erscheinen in dem Bild alle Bereiche
hell, wo der Strahl nur wenig gestreut wird.
Bei der Dunkelfeldaufnahme werden die sta¨rker gestreuten Elektronen fu¨r
die Abbildung verwendet. Daher erscheinen in einer Dunkelfeldaufnahme al-
le Bereiche hell, die die Elektronen stark streuen und im Hellfeld eher dunkel
erscheinen.
Probenpra¨paration
Um eine mo¨glichst gute Bildqualita¨t zu erreichen, mu¨ssen die Proben sorgfa¨ltig
pra¨pariert werden. Die Ausgangsproben haben einen Durchmesser von 3 mm
und sind mehrere 100 μm dick. Damit die Proben vom Elektronenstrahl
durchdrungen werden konnten, wurden die Dicke der Proben durch beidsei-
tiges mechanisches Schleifen auf ca. 50 μm reduziert. Dabei ist unabha¨ngig
vom Material zu beachten, dass der letzte Schleifschritt auf einem feinen
Schleifpapier durchgefu¨hrt wird, um eine mo¨glichst gute Oberﬂa¨chenqualita¨t
zu erhalten. Die weitere Pra¨paration erfolgte mit zwei verschiedenen Verfah-
ren.
Dimpeln und Endpra¨paration mit der PIPS (Precision Ion Polis-
hing Sytem)
Beim Dimpeln handelt es sich um einen weiteren mechanischen Polierschritt,
welcher mit dem Dimple Grinder 656 von Gatan durchgefu¨hrt wurde. Da-
zu wird die Probe auf einem sich drehenden Probenhalter befestigt. Durch
langsames Absenken eines Kupferrades wird eine Vertiefung erzeugt. Als Po-
liermittel diente eine Mischung aus 3 μm Poliersuspension und Lubricant
Gru¨n. Die Feinpolitur des Dimpelkraters erfolgte mit OPS. Fu¨r die Feinpoli-
tur wird statt des Kupferrades ein Filzrad verwendet. Dieser Vorgang wurde
beidseitig durchgefu¨hrt. Die Dicke in der Mitte der Probe konnte so auf ca.
10 μm reduziert werden.
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Nach dem Dimpeln waren die Probe jedoch noch nicht elektronentransparent.
Die weitere Pra¨paration erfolgte mit dem Precision Ion Polishing System
(PIPS Model 691) von Gatan. Dabei wird die Probe unter einem verstellba-
ren Winkel von beiden Seiten mit Argonionen beschossen. Die Beschleuni-
gungsspannung der Argonionen kann zwischen 1 und 6 keV variiert werden.
Wa¨hrend des Vorgangs dreht sich die Probe um die eigene Achse. Anhand
des Kamerabildes kann festgestellt werden, ob sich bereits ein Loch in der
Probe beﬁndet. Fu¨r die α-Ti Proben wurde ein Winkel von 6,6° und eine
Beschleunigungsspannung von zuna¨chst 3,5 keV verwendet. Um zu starke
Strahlenscha¨den zu vermeiden wurde die Beschleunigungsspannung kurz vor






Abbildung 25: Links: schematische Darstellung des Dimpelprozesses. Das
Kupferrad schenkt sich langsam und erzeugt auf diese Weise eine Mulde.
Der Probenhalter dreht sich wa¨hrend des Vorgangs um die eigene Achse.
a) Probe nach einsteitigem Dimpeln, b) Probe nach beidseitigem Dimpeln.
Rechts: Foto des Dimpel Grinder 656 von Gatan.
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Abbildung 26: Links: Schematische Darstellung des Ionendu¨nnen. Die Probe
beﬁndet sich im Vakuum und wird unter einem Winkel von beiden Seiten
mit Argonionen variable einstellbarer Energie beschossen. Rechts: Foto des
Precision Ion Polishing System (PIPS) Model 691 von Gatan.
Elektropolitur mit dem Tenopol 5
Das Elektroplieren wurde mit dem handelsu¨blichen Tenopol 5 von der Firma
Struers durchgefu¨hrt. Abb. 26 zeigt das Gera¨t. Der Probenhalter besteht aus
zwei Teﬂonteilen. Auf einem der beiden Teile ist eine Platinelektrode fu¨r den
elektrischen Kontakt aufgebracht. Die Probe wird durch Schließen der bei-
den Teﬂonteile festgehalten und anschließend in die vorgefertigte Halterung
am Gera¨t eingesetzt. Der entsprechende Elektrolyt umﬂießt den Halter und
hat an den O¨ﬀnungen des Probenhalters Kontakt mit der Probe, wodurch
die Probe langsam gedu¨nnt wird. Wichtige Parameter sind unter anderem
die Temperatur des Elektrolyten, die Polierspannung und die Fließgeschwin-
digkeit des Elektrolyten. Ein Infrarot System, welches Infrarotlicht durch
die Du¨se auf die Probe emittiert u¨berwacht den Du¨nnvorgang. Sobald ein
Loch in der Probe entstanden ist, fa¨llt das Licht der Infrarotquelle auf eine
gegenu¨berliegende Fotozelle und der Du¨nnvorgang wird beendet.
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Abbildung 27: Elektropolieren. Links: Der Probenhalter aus Teﬂon mit der
Platinelektrode. Rechts: Foto des Tenopol 5.
5.2.2 Electron backscatter diﬀraction (EBSD)
Abbildung 28: Darstellung des Electron backscatter diﬀraction Verfahrens.
Links: Schematische Darstellung des Messverfahrens. Der Elektronenstrahl
triﬀt unter einem Winkel von 20° auf die polierte Probenoberﬂa¨che. Durch
konstruktive Interferenz entstehen auf dem Phosphorschirm die Kikuchi-
Linien [Spr00]. Rechts: Kikuchi-Linien einer Cadmium-Probe [Spr00]
Mit dem electron backscatter diﬀraction Verfahren, kurz EBSD, la¨sst sich
die Mikrostruktur umfassend untersuchen. Beispielsweise ko¨nnen individu-
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elle Kornorientierungen, lokale Textur oder Punkt-zu-Punkt Orientierungen
bestimmt werden. Prinzipiell ist die EBSD-Methode a¨hnlich zur Ro¨ntgen-
streuung.
Eine gut polierte Probe wird unter einem Winkel von 20° (Probe und Detek-
tor sind 70° gegeneinander verkippt) mit einem fokussierten Elektronenstrahl
(Energie zwischen 15 und 20 keV) beschossen. Da die Elektronen die Probe
nicht durchdringen ko¨nnen, werden sie diﬀus in-elastisch in alle Raumrich-
tungen gestreut. Zu jeder Netzebebenschar gibt es genug Elektronen, die die
Bragg-Bedingung
2dhkl sinΘ = nλ (73)
erfu¨llen. Es bilden sich zwei sogenannte Kossel-Kegel aus, deren Kegelach-
se parallel zur Netzebenennormalen orientiert ist. Der O¨ﬀnungswinkel der
Kosselkegel betra¨gt 2 Θ. Die Kikuchi-Linien, benannt nach den Entdeckern
Kikuchi und Nishikawa, die erstmals 1928 dieses Pha¨nomen beschrieben, er-
geben sich aus den Hyperbelschnitten der beiden Kegel und erscheinen als
gerade Linien auf dem Phosphorschirm (siehe Abb.28). Anhand der Form
der Kikuchi-Linien kann mit der zugeho¨rigen Software die Kristallorientie-
rung bestimmt werden. Da zur Entstehung der Kikuchi-Linien nur Elektro-
nen beitragen, die einen geringen Energieverlust durch die Streuung an der
Probe erfahren haben, ist diese Methode sehr oberﬂa¨chensensitiv. Die aus
trieferliegenden Probenregionen ru¨ckgestreuten Elektronen liefern das Un-
tergrundsignal, welches vor Beginn der Messung abgezogen wird.
Der Detektor besteht aus einem Phosphorschirm und einem CCD-Chip. Tref-
fen die ru¨ckgestreuten Elektronen auf den Phosphorschirm, wandelt dieser sie
in Licht um, welches von der CCD-Kamera aufgezeichnet wird. Fu¨r die in
dieser Arbeit gezeigten Bilder wurde das NovaSem 230 von FEI verwendet.
Bei dem automatisierten Prozess rastert der Elektronenstrahl die Probe mit
einer ausgewa¨hlten Schrittweite ab und nimmt an jeden die Kikuchi-Linien







Abbildung 29: Schematische Darstellung der Ha¨rtepru¨fung nach Vickers.
Links: Vickers-Indent mit Diagonalen d1 und d2. Rechts: Die Diamantpy-
ramide mit einem O¨ﬀnungswinkel von 136° dringt in das Probenmaterial ein.
5.3 Ha¨rtemessungen
DasMessen der mechanischen Ha¨rte beruht auf dem Eindringen eines Pru¨fko¨rpers,
unter einer bestimmten Pru¨fkraft in das Probenmaterial. Es gibt unterschied-
liche Verfahren zum Messen der mechanischen Ha¨rte (Brinell-, Rockwell-
oder Vickers-Ha¨rte), welche sich lediglich durch die unterschiedliche Form
der Pru¨fko¨rper unterscheiden.
Bei der in dieser Arbeit verwendeten Ha¨rtepru¨fung nach Vickers wird eine
Diamantpyramide mit einem O¨ﬀnungswinkel von 136° als Pru¨fko¨rper ver-
wendet (Abb. 29). Die Pru¨fkraft wird normalerweise zwischen 10 und 15 s
auf das Material ausgeu¨bt. Der Abstand zwischen den einzelnen Eindru¨cken
sollte dreimal so groß sein wie der Mittelwert der Fla¨chendiagonalen, damit
sich die Spannungsfelder der einzelnen Eindru¨cke nicht beeinﬂussen.
Die Vickers-Ha¨rte ist der Quotient aus der Pru¨fkraft und der Eindruckﬂa¨che.















Damit ergibt sich fu¨r die Vickers-Ha¨rte:






Um die Werte der Vickers-Ha¨rte in die Spannungseinheit MPa umzurechnen
teilt man die erhaltenen Messwerte durch 0,102.
Bei den spa¨ter fu¨r α-Ti gezeigten Vickers-Ha¨rtemessungen wurde jeweils u¨ber











Abbildung 30: Schematische Darstellung einer Ro¨ntgenro¨hre.
Die Ro¨ntgendiﬀraktometrie beruht auf der Reﬂektion von Ro¨ntgenstrahlung.
Erzeugt wird die Ro¨ntgenstrahlung in einer Ro¨ntgenro¨hre (s. Abb. 30). Die
Elektronen treten durch Erhitzen des Drahtes aus. Der Strom der thermi-
schen Elektronen kann durch die Richardson-Formel berechnet werden. Die
Elektronen werden anschließend in einem elektrischen Feld beschleunigt und
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treﬀen auf die Anode. Dort werden die Elektronen entweder abgebremst, und
erzeugen den kontinuierlichen Anteil des Ro¨ntgenspektrums, die sogenannte
Bremsstrahlung, oder die Elektronen schlagen Elektronen des Anodenma-
terials aus ihren Schalen. Diese freien Pla¨tze in den Schalen werden durch
Elektronen aus ho¨her liegenden Schalen wieder aufgefu¨llt. Die Energiedif-
ferenz zwischen den an diesem Vorgang beteiligten Energieniveaus wird in
Form eines Ro¨ntgenquants abgegeben und ist charakteristisch fu¨r das Pro-
benmaterial, daher nennt man diese Art der Ro¨ntgenstrahlung charakteris-
tische Ro¨ntgenstrahlung. In dem verwendeten Ro¨ntgendiﬀraktometer 5000
von Siemens wird eine Kupferanode verwendet. Die Ro¨ntgenstrahlung triﬀt
abschließend noch auf einen Monochromator und wird dann auf die Probe
ausgerichtet.
Triﬀt die Ro¨ntgenstrahlung nun auf eine kristalline Probe, so wird die Strah-
lung an den Netzebenen des jeweiligen Materials reﬂektiert. Betra¨gt der Weg-
unterschied d, der an den verschiedenen Netzebenen reﬂektierten Strahlen,
ein Vielfaches der Wellenla¨nge der Ro¨ntgenstrahlung, so kommt es zu kon-
struktiver Interferenz. Dies wird durch die Bragg-Gleichung beschrieben:
nλ = 2dhkl sinΘ. (77)
Die Indexierung der Ro¨ntgenspektren ist fu¨r unterschiedliche Gitterstruktu-
ren verschieden. Im Folgenden wird kurz erla¨utert, wie die Indexierung fu¨r
die in dieser Arbeit verwendeten Materialien durchgefu¨hrt wurde.













bestimmen. Aufgrund der hexagonalen Symmetrie der Basisebene kann man
die Basisvektoren der Gitterstruktur auf drei verschiedene Arten auswa¨hlen.
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Daher verwendet man fu¨r die Analyse von Ro¨ntgendiﬀraktogrammen von
Materialen mit hexagonaler Gitterstruktur zusa¨tzlich zu den drei Millerschen
Indizes (hkl) einen vierten Index, i. Durch die Nebenbedingung
h+ k + i = 0 (79)
erha¨lt man eine eindeutige Wahl der Basisvektoren. Mithilfe der Bragg-
Gleichung
nλ = 2dhkl sin Θ (80)
konnten den Ro¨ntgenpeaks die entsprechenden Miller-Indizes zugeordnet wer-
den. Silber ist ein Metall mit kubisch ﬂa¨chenzentrierter Gitterstruktur. Es
ist zu beachten, dass nicht fu¨r jede Kombination der (hkl) ein Ro¨ntgenreﬂex





fj exp(−2πi(ujh+ vjk + wjl)). (81)
Ein kfz-Gitter la¨sst sich durch vier ineinandergeschobene einfach kubische
Gitter mit den Basisvektoren ( 0 0 0 ), (1/2, 1/2, 0), (1/2, 0, 1/2) und (0, 1/2,
1/2) beschreiben. Setzt man dies nun in die Formel fu¨r den Strukturfaktor
ein, so erha¨lt man:
S(hkl) = f(1+ exp(−iπ(h+ k))+ exp(−iπ(h+ l))+ exp(−iπ(k+ l))). (82)
Sind alle (hkl) gerade oder ungerade so erha¨lt man fu¨r den Strukturfaktor 4f,
d. h. maximale Intensita¨t. Fu¨r gemischte (hkl) ist S=0, d.h. Ro¨ntgenreﬂexe
mit gemischten (hkl) sind im Ro¨ntgendiﬀraktogramm nicht vorhanden.
Bei NiTi handelt es sich um eine Legierung, deren Hochtemperaturphase eine
B2-Struktur aufweist. Diese Struktur besteht aus zwei ineinandergeschobe-
nen einfach kubischen Gittern. Ein Gitter ist mit Ti-Atomen und das andere
Gitter ist mit Ni-Atomen besetzt. Die Einheitszelle hat eine kubisch raum-
zentrierte Struktur, bei der die Ecken mit einer Atomsorte und die Mitte mit
der anderen Atomsorte besetzt sind.
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Abbildung 31: Links: Schematische Darstellung des DSC. Rechts: Foto des
Diamond DSC von Perkin Elmer.
Mit einem Diﬀerential Scanning Calorimeter lassen sich thermische Prozesse
innerhalb eines Materials untersuchen, welche Energie freisetzen oder beno¨ti-
gen. Im Falle von feinkristallinem Material lassen sich verschiedene Prozesse
erwarten:
• Das Ausheilen von Gitterdefekten wie z. B. Leerstellen, Leerstellenclus-
ter oder Versetzungen.
• Aufgrund des relativ niedrigen Schmelzpunktes von Silber (TS = 1234
K) ist auch mit Rekristallisation und Kornwachstum zu rechnen.
Abb. zeigt den prinzipiellen Aufbau eines leistungskompesierten DSC von
der Firma Perkin Elmer. Es gibt zwei voneinander getrennte Heizkammern
aus Platin, eine fu¨r die zu untersuchende Probe und eine zweite Heizkam-
mer fu¨r eine Referenz-Probe. Als Referenz wird ein leerer Aluminiumtiegel
verwendet. Das Gera¨t versucht nun sowohl die Heizkammer mit der Probe,
welche ebenfalls in einem Aluminiumtiegel eingekapselt ist, und die Heizkam-
mer mit der Referenzprobe auf der gleichen Temperatur zu halten. Findet
nun auf der Probenseite eine endotherme oder exotherme Reaktion statt,
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so muss die Heizkammer mit der Probe mehr oder weniger geheizt werden.
Die Diﬀerenz der Heizleistung zwischen beiden Heizkammern wird gegen die
Temperatur aufgezeichnet. Mit dem Gera¨t konnten die Proben zwischen un-
gefa¨hr 220 und 723 K mit verschiedenen Heizraten, 5 - 300 K/min, untersucht
werden.
Fu¨hrt man Messungen bei verschiedenen Heizraten durch, so la¨sst sich mit-










Dabei ist β die Aufheizrate, TP die Peaktemperatur, R die Gaskonstante und






Abbildung 32: Die Radiotracer-Methode. a) Probenpolitur und Depositon
des Radioiostops, b) Glu¨hung und Reduzierung des Probendurchmessers, an-
gedeutet durch die gestrichelten Linien, c) Schichtenteilung, d) Za¨hlen der
einzelnen Schnitte
Diﬀusionsmessungen, insbesondere Experimente zur Korngrenzendiﬀusion,
erforderten eine sehr sensitive Messmethode. Bei der Radiotracer-Methode
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(Abb.32) wird ein radioaktives Pra¨parat verwendet, welches mittels LSC (Li-
quid Scintillation Counter, fu¨r Radiosotope mit β-Zerfall) oder eines Reinst-
Germaniumdetektors (fu¨r Radioisotope mit γ-Zerfall) nachgewiesen werden
kann. Die Methode la¨sst sich in vier Schritte unterteilen (Abb.). Zuna¨chst
wurde die Probenoberﬂa¨che mit metallograﬁschen Standardverfahren auf
spiegela¨hnliche Qualita¨t poliert. Anschließend wurde die radioaktive Lo¨sung
(Tracer) mit einer Mikroliterpipette auf der polierten Probenoberﬂa¨che de-
poniert. Als Tracer standen 110mAg, 63Ni, 57Co und 44Ti zur Verfu¨gung. Die
Zerfallsspektren sind in [SJTB] oder [ES74] zu ﬁnden. Danach wurden die
Proben unter Argonatmospa¨hre in hochreinem (HSQ300) Quarzglas einge-
kapselt und in einem Widerstandsofen, mit einer Messgenauigkeit von ±1
K, geglu¨ht. Die weitere Probenpra¨paration ha¨ngt vom jeweiligen Probenma-
terial und der entsprechend ausgewa¨hlten Schichtenteilungsmethode ab. Im
Rahmen dieser Dissertation wurden drei verschiedene Verfahren zur Schich-
tenteilung verwendet. Jede Einzelne hat spezielle Anforderungen an die Pro-
benpra¨paration bzw. Probeneigenschaften. Dies soll im folgenden Kapitel
na¨her erla¨utert werden.
5.6.1 Probenpolitur
Eine gute Probenpolitur ist essenziell fu¨r zuverla¨ssige Diﬀusionsmessungen
und Mikrostrukturuntersuchungen, speziell fu¨r das EBSD-Verfahren. Neben
den manuellen Schleif- und Poliermaschinen stand auch eine automatische
Poliermaschine, Tegramin 5 von Struers, zur Verfu¨gung, welche reproduzier-
bare Polierergebnisse lieferte und somit die Probenpra¨paration vereinfachte.
Fu¨r die Ti, NiTi und Ag Proben wurden metallograﬁsche Standardverfah-
ren verwendet. Nach dem Schleifen der Proben mit SiC-Schleifpapier (SiC
1200) erfolgte die Politur mit Diamantsuspensionen, deren Partikelgro¨ße von
Polierschritt zu Polierschritt verringert wurde (Ti: 9 μm Diamantsuspension
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danach auf 4000 SiC-Papier, NiTi: 9 μm, 6μm und 3μm Diamantsuspension,
Ag: 9 μm und 3 μm Diamantsuspension). Fu¨r die endgu¨ltige Politur wurde
eine Lo¨sung aus SiO2-Partikeln (OPS) verwendet. Bei der Endpolitur von
Silber konnten bessere Polierergebnisse durch den Zusatz von 10 ml H2O2
und 2 ml Ammoniak pro 400 ml OPS erzielt werden.
Abbildung 33: Automatische Poliermaschine Tegramin 25 von Struers.
5.6.2 Schichtenteilungsmethoden
1. Pra¨zisionsschleifmaschine
Wa¨hrend der Diﬀusionsglu¨hung diﬀundiert der Tracer nicht nur von der
Stirnﬂa¨che, auf der der Tracer deponiert wurde, in die Probe hinein, sondern
es ﬁndet gleichzeitig Oberﬂa¨chendiﬀusion statt. Um nun einen Einﬂuss von
seitlicher Diﬀusion auf die Konzentrations-Weg-Proﬁle zu verhindern, wurde
der Probendurchmesser zwischen 0,7 und 1 mm reduziert. Abb. 35 zeigt eine
schematische Darstellung der Reduziermaschine. Die Proben werden mittels
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Abbildung 34: Links: Foto der Pra¨zisionsschleifmaschine. Rechts: Schemati-
sche Darstellung der Pra¨zisionsschleifmaschine.
Heißwachs zentriert auf einem Messinghalter aufgeklebt. Der Messinghal-
ter, samt Probe, wird anschließend auf einer Achse befestigt. Der Durchmes-
ser der Probe wird durch einen sich langsam na¨herenden Teller, auf dem ein
Schleifpapier aufgebracht ist (welches dem Probematerial entsprechend aus-
gewa¨hlt wurde), verringert. Durch den variabel einstellbaren Vorschub des
Tellers konnte die Reduziergeschwindigkeit der Proben je nach Materialei-
genschaft und Schleifpapier angepasst werden.
Die Schleifmethode ist fu¨r viele verschiedene Probenmaterialien geeignet (z.B.
Cu, Ni, Ti etc.). Abb. 37 zeigt eine schematische Darstellung. Die Probe
wird zuna¨chst auf einem speziellen Aluminiumhalter befestigt. Dieser wird
zum Schleifen der Probe an einem Arm mittels Unterdruck, welcher durch
eine Drehschieberpumpe erzeugt wird, festgehalten. Anschließend wird das
Schleifpapier (Ko¨rnung je nach Material 1 bis 30μm) auf den Schleifteller
gelegt und ebenfalls durch Unterdruck ﬁxiert. Zu Beginn der Schichtentei-
lung wird die Probe mit vier Justierschrauben parallel zum Schleifpapier
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ausgerichtet. Um das abgetragene Material auf dem Schleifpapier zu binden,
wurden 1 bis 2 Tropfen des Schleifmittels Extender II von der Firma Struers
auf das Schleifpapier aufgebracht. Der Abtrag des Materials konnte nun noch
durch die regulierbare Drehgeschwindigkeit des Tellers, die Abtragsdauer und
das zusa¨tzlich am Arm angebrachte Gewicht variiert werden. Die Schichtdi-
cke wurde durch die Diﬀerenzmethode bestimmt. Dazu wurden die Proben
nach jedem Schnitt zuna¨chst gewogen und danach wurde die Massendiﬀerenz
bestimmt. Da der Durchmesser und die Dichte des Materials bekannt waren,
konnte die abgetragene Schichtdicke ermittelt werden. Fu¨r das Wiegen der
Proben wurde eine Pra¨zisionswaage der Firma SATORIUS verwendet, welche





Abbildung 35: Links: Schematische Darstellung der Reduziermaschine. Der
Probenteller bewegt sich mit einer variablen Geschwindigkeit von einigen
zehn μm pro Stunde. Rechts: Schematische Darstellung der Drehbank. Das
Messer kann in den eingezeichneten Richtungen bewegt werden. Die Probe
dreht sich wa¨hrend des Vorgangs um die eigene Achse.
2.Mikrotom
Die Reduzierung des Probendurchmessers wurde mit einer Drehbank durch-
gefu¨hrt, siehe Abb. 35. Bei der Schichtenteilungsmethode mit dem Mikrotom
wird die Probe mit einem sehr scharfen Messer in Schichten geschnitten.









Abbildung 36: Links: Foto des Mikrotoms. Rechts: Schematische Darstellung
des Schichtenteilungsprozesses mit dem Mikrotom. Die eingebettet Probe
bewegt sich auf einem Schlichten auf das Messer zu. Nach jedem Schnitt wird
der Kopf, an dem das Messer befestigt ist um die eingestellte Schichtdicke
abgesenkt.
Bei der Verwendung des Mikrotoms ist jedoch zu beachten, dass die mini-
mal abgetragene Schichtdicke ungefa¨hr 2 μm betra¨gt, d.h. die Glu¨hzeiten und
Glu¨htemperaturen mussten so gewa¨hlt werden, dass der Tracer ausreichend
tief in das Material hinein diﬀundieren konnte. Zu Beginn muss die Probe,
a¨hnlich wie bei der Schichtenteilungsmethode mit der Pra¨zisionsschleifma-
schine, justiert werden. Analog zur Schleifmaschine wurden ebenfalls vier
Justierschrauben verwendet, um die Probenoberﬂa¨che parallel zur Schnitt-
kante des Messers auszurichten. Als Orientierung diente der Grad, der mit der
Drehbank am Rand der Probe erzeugt wurde. Die geschnittenen Probestu¨cke
wurden mit einer Metallpinzette in die ppn-Ro¨hrchen gepackt. Anschließend
wurde sowohl die Pinzette als auch das Messer gereinigt, um keine Aktivita¨t
zu verschleppen. Nach jedem Schnitt senkt sich die Vorrichtung, an dem das
Messer befestigt ist, um die eingestellte Schichtdicke. Nach Beendigung der
Schichtenteilung und der Za¨hlung der einzelnen Schnitte wurden diese mit




Abbildung 37: Links: Schematische Darstellung der Sputteranlage. Die Probe
wird unter einem Winkel von 60° mit beschleunigten Argonionen beschossen.
Auf dem der Probe gegenu¨berliegenden Film wird das herrausgelo¨ste Materi-
al aufgefangen. Nach jeder Schicht wird der Film, eine du¨nne Folie, mit einem
Schrittmotor weiterbewegt. Rechts: Schematische Darstellung des Sputter-
prozesses. Die beschleunigten Prima¨rionen treﬀen auf die Probenoberﬂa¨che
und lo¨sen die Atome im oberﬂa¨chennahen Bereich herraus.
Bei der Ionenzersta¨ubungsanlage wird der Abtrag, wie der Name schon
sagt, durch den Beschuss mit Ar+-Ionen erreicht, die auf eine Energie von
1000 eV beschleunigt werden (Beschleunigungsspannung zwischen Anode
und Kathode betra¨gt 1000 V) und unter einem Winkel von 60° auf die
Probenoberﬂa¨che treﬀen. Das herausgelo¨ste Material wird auf einer trans-
parenten sehr du¨nnen Folie aufgefangen, die sich mittels eines Schrittmotors
weiterbewegt und somit a¨hnlich zu einem Negativﬁlm in einem Fotoappa-
rat eine Serie von ’Bildern’ erzeugt. Nach Beendigung des Sputterprozesses
wird die Folie, angefangen mit dem letzten Schnitt, zerschnitten und die Fo-
lienstu¨cke werden in die ppn-Ro¨hrchen gefu¨llt. Die Dicke der Schnitte richtet
sich nach der eingestellten Beschussdauer. Zur Bestimmung der Eindringtiefe
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wird die Probe vor und nach der Schichtenteilung mit der Mikrowaage von
Satorius gewogen und die Masse des abgetragenen Materials bestimmt. Der
Sputterkater, der durch die aufgesetzte Blende vorgegeben wird, wurde nach
der Schichtenteilung mit einem Messmikroskop bestimmt.
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6 Volumendiﬀusion von 63Ni und 44Ti in grob-
kristallinem NiTi
Die Klassiﬁkation nach Harrison [Har61] wird unter anderem durch den Pa-
rameter α bestimmt, der von der Volumendiﬀusion abha¨ngt. Die Kenntnis
des atomaren Transports innerhalb des Kornvolumens ist daher von funda-
mentaler Bedeutung. Die Messungen in dieser Arbeit sollten zuna¨chst mit
den von Divinski et al. [DSKH09] und Bernardini et al. [BLDB03] bestimm-
ten Arrhenius-Beziehungen verglichen werden.
Als Probenmaterial wurden zwei verschiedene NiTi-Legierungen verwendet,
eine Legierung stammte aus Frankreich (55,4 Gew. % entsprechend Ni =
50,3 at.%, Gruppe von Prof. Lexcellent) und eine zweite Legierung wurde
von Prof. Valiev zur Verfu¨gung gestellt (50,2 at-% Ni). Die Diﬀusionsmes-
sungen wurden unter Verwendung der Radioisotope 44Ti und 63Ni zwischen
773 und 1368 K durchgefu¨hrt.
6.1 Volumendiﬀusion von 63Ni in grobkristallinem Ni-
Ti
Die von Divinski et al. gefundene Arrhenius-Beziehung fu¨r die Diﬀusion von
63Ni in NiTi (50,6-at % Ni) hat die folgende Gestalt [DSKH09]:
D(T )V,Ni = 4, 2
+8,0
−2,9 · 10−9 exp
(




Diese ist im Rahmen der Fehler vergleichbar mit der von Bernardini et al.
[BLDB03] gefundenen Temperaturabha¨ngigkeit fu¨r die Diﬀusion von 63Ni in
NiTi nahe der sto¨chiometrischen Zusammensetzung (49,93-at % Ni):
D(T )V,Ni = 1, 8
+2,0
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Abbildung 38: Konzentrations-Weg-Proﬁle fu¨r 63Ni in grobkristallinem NiTi.
Links: NiTi-Legierung aus Russland (Gruppe von Prof. Valiev, Ufa). Rechts:
NiTi-Legierung aus Frankreich (Gruppe von Prof. Lexcellent). Um die Pro-
ﬁle besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche
Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
Anhand dieser beiden Vero¨ﬀentlichungen konnten die Glu¨hzeiten bei den
entsprechenden Glu¨htemperaturen abgescha¨tzt werden (Tab. 1). Die gemes-
senen Konzentrations-Weg-Proﬁle zeigen ein gaußsches Verhalten u¨ber meh-
rere Dekaden, siehe Abb. 38. Der Einﬂuss von Kurzschlussdiﬀusionspfaden
scheint unwahrscheinlich, da ansonsten eine Kru¨mmung der Diﬀusionsproﬁle
bei gro¨ßeren Eindringtiefen zu erwarten wa¨re. Tra¨gt man die Diﬀusionskoef-
ﬁzienten nun gegen die inverse Temperatur auf, so erha¨lt man fu¨r die beiden
NiTi-Legierungen die folgenden temperaturabha¨ngigen Diﬀusionskoeﬃzien-
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ten:
D(T )V,Ni,Lexcellent = 2.34
+0.78
−0.59 · 10−8 exp
(




D(T )V,Ni,Valiev = 6.26
+3.2
−2.12 · 10−8 exp
(

































































Abbildung 39: Arrhenius-Darstellungen fu¨r die Diﬀusion von 63Ni in grob-
kristallinen NiTi-Legierungen. Die in dieser Arbeit erhaltenen Daten werden
mit den Literaturdaten von Divinski et al. [DSKH09] und Bernardini et al.
[BLDB03] verglichen.
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NiTi (Valiev) NiTi (Lexcellent)










973 511620 1,60·10−16 973 518850 2,69·10−16
1048 175980 7,48·10−16 1048 172140 9,74·10−16
1123 66000 2,20·10−15 1123 53340 2,84·10−15
1273 7200 1,76·10−14 1273 7200 2,03·10−14
Tabelle 1: Experimentelle Parameter der 63Ni Volumendiﬀusion in den grob-
kristallinen NiTi-Legierungen.
6.2 Diﬀusionsergebnisse zur Volumendiﬀusion von 44Ti
Die Diﬀusionsexperimente zur Volumendiﬀusion von 44Ti wurden fu¨r die
NiTi-Legierungen zwischen 773 und 1368 K durchgefu¨hrt (773 - 1273 K:
NiTi aus Russland, 873 - 1368 K: NiTi aus Frankreich). Fu¨r die Ermitte-
lung der Konzentrations-Weg-Proﬁle konnte fu¨r die erstgenannten Proben
sowohl die Pra¨zisions-Schleifmaschine als auch die Ionensputteranlage ver-
wendet werden. Aufgrund des geringen Probendurchmessers wurde fu¨r die
zweitgenannten Proben auf Messungen mit der Ionensputteranlage verzich-
tet. Die Glu¨hzeiten (Tab. 2) wurden basierend auf der von Divinski et al.
[DSKH09] gefundenen Arrhenius-Beziehung ausgewa¨hlt:
D(T )V,Ti = 2, 7
+2,0
−1,2 · 10−7 exp
(




Abb. 40 zeigt die mit der Schleifmaschine gemessenen Diﬀusionsproﬁle. Zu
Beginn ist immer ein Abfall der Aktivita¨t von ein bis zwei Gro¨ßenordnun-
gen zu erkennen. Dies geschieht im oberﬂa¨chennahen Bereich, innerhalb der
ersten 2-3 μm. Aus dem anschließenden linearen Verlauf wurde der Diﬀusi-
onskoeﬃzient bestimmt:
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Abbildung 40: Konzentrations-Weg-Proﬁle fu¨r 44Ti-Diﬀusion in grobkristal-
linem NiTi, Herkunft der Proben: Gruppe von Prof. Valiev, Ufa. Links: ge-
messen mit der Pra¨zisionsschleifmaschine. Rechts: Schichtenteilung mittels
Ionensputteranlage. Um die Proﬁle besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen,
wurde die relative speziﬁsche Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem ange-
gebenen Faktor multipliziert.
Die Konzentrations-Weg-Proﬁle lassen sich u¨ber mehrere Dekaden line-
ar ﬁtten. Bei gro¨ßeren Eindringtiefen ist keine Abweichung vom gaußschen
Verhalten zu erkennen, d. h. es gibt keinen messbaren Einﬂuss der Korn-
grenzendiﬀusion. Bei der tiefsten Temperaturen (773 K) konnte die mittlere
Diﬀusionsla¨nge, nach angemessener Glu¨hzeit, nur auf ca. 0,3 - 0,8 μm ein-
gestellt werden. Aus diesem Grund erfolgte die Schichtenteilung mit der Io-
nensputteranlage. Das auf diese Weise bestimmte Diﬀusionsproﬁl ist in Abb.
40 dargestellt. Der zweite Anteil des Proﬁls bei 773 K ist auf die Sputterver-
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breiterung zuru¨ckzufu¨hren (Gera¨tefunktion). Bei 973 K ist die Schichtteilung
sowohl mit der Pra¨zision-Schleifmaschine (DV = 5,17·10−17 m2/s) als auch
mit der Ionensputteranlage (DV = 9,79·10−17 m2/s) durchgefu¨hrt worden,
um beide Methoden miteinander zu vergleichen. Die erhaltenen Diﬀusions-
koeﬃzienten unterscheiden sich ca. um einen Faktor 2 (siehe Tab. 2) . Im
Rahmen von Diﬀusionsmessungen ist dieser Unterschied jedoch akzeptable.
Tra¨gt man die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten gegen die inverse Tempe-
ratur auf, so erha¨lt man die erwarteten linearen Arrhenius-Beziehungen:
D(T )V,Ti,Valiev = 1, 03
+1.63
−0,63 · 10−7 exp
(




D(T )V,Ti,Lexcellent = 4.37
+5.19
−2,37 · 10−8 exp
(




NiTi (Valiev) NiTi (Lexcellent)










773 252420 2,97·10−19 873 450000 2,41·10−17
973 605640 5,17·10−17 1100 518400 1,36·10−15
973 7200 9,79·10−17 1200 156180 8,39·10−15
1073 259200 5,85·10−16 1273 57600 2,87·10−14
1123 82800 1,89·10−15 1368 12600 4,35·10−14
1273 57600 7,36·10−15 - - -
Tabelle 2: Experimentelle Parameter der 44Ti Volumendiﬀusion in den grob-
krtsallinen NiTi-Legierungen.
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Abbildung 41: Links: 44Ti-Volumendiﬀusion in grobkristallinem NiTi, Her-
kunft der Proben: Gruppe von Prof. Lexcellent, Frankreich. Um die Proﬁle
besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche Akti-
vita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert. Rechts:
Arrhenius-Darstellungen der Volumendiﬀusion von 44Ti in den verwendeten
NiTi-Legierungen verglichen mit der von Divinski et al. [DSKH09] gemesse-
nen Arrhenius-Beziehung.
6.3 Diskussion der Volumendiﬀusion
Diskussion der 63Ni-Volumendiﬀusion
Die Arrhenius-Darstellungen, der in dieser Arbeit untersuchten NiTi-Proben,
sind im Rahmen der Messgenauigkeit vergleichbar. Sowohl die NiTi-Legierung
aus Russland (50,2 at.% Ni) als auch die NiTi-Legierung aus Frankreich sind
Ni-reich (50,3 at-% Ni). Nach Kao und Chang [KC93] sollte die Diﬀusivita¨t,
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in B2-Legierungen mit Anti-Struktur-Unordnung, mit gro¨ßerem Abstand von
der sto¨chiometrischen Zusammensetzung zunehmen. Des Weiteren sollte die
Aktivierungsenthalpie abnehmen und der pra¨exponentielle Faktor sollte klei-
ner werden. Der Trend wird fu¨r die Diﬀusivita¨t (DNi,Lexcellent >DNi,Valiev), die
Aktivierungsenthalpien ( QNi,Lexcellent (148,1 kJ) < QNi,Valiev (159,2 kJ/mol))
und den pra¨exponentiellen Faktor erfu¨llt (D0,Ni,Lexcellent < D0,Ni,Valiev).
Im Rahmen der Messgenauigkeit stimmen die Aktivierungsenthalpien der
beiden verwendeten NiTi-Legierungen mit den Literaturdaten von Bernardini
et al. [BLDB03] und Divinski et al. [DSKH09] u¨berein. Die Diﬀusionskoeﬃzi-
enten sind im gesamten Temperaturbereich systematisch einen Faktor 3 ho¨her
als die von Bernardini et al. [BLDB03] und Divinski et al. [DSKH09](39) be-
stimmten Diﬀusionskoeﬃzienten.
Diskussion der 44Ti-Volumendiﬀusion
Eine analoge Betrachtung der Volumendiﬀusionsdaten von 44Ti in den NiTi-
Legierungen zeigt, dass auch fu¨r diese Messungen die von Kao und Chang
[KC93] herausgearbeiteten Tendenzen auftreten.
Ein Vergleich mit den von Divinski et al. [DSKH09] vero¨ﬀentlichen Da-
ten zeigt jedoch einen signiﬁkanten Unterschied zwischen den Arrhenius-
Darstellungen der Ti-Diﬀusion. Die Aktivierungsenthalpie fu¨r die Volumen-
diﬀusion von 44Ti ist nach Divinski et al. [DSKH09] ca. 40-50 kJ/mol gro¨ßer
als die in dieser Arbeit bestimmten Aktivierungsenthalpien fu¨r die Volumen-
diﬀusion von 44Ti in NiTi. Folglich unterscheiden sich auch die Diﬀusionsko-
eﬃzienten um ca. 1-1,5 Gro¨ßenordnungen. Um diese Diskrepanz zu verstehen,
wurde ein Diﬀusionsexperiment (44Ti bei 1073 K, t = 302400 s, die Glu¨hzeit
ist also vergleichbar mit der Glu¨hzeit der in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Dif-
fusionsexperimente bei 1073 K) an Probenmaterial aus der Vero¨ﬀentlichung
von Divinski et al. [DSKH09] durchgefu¨hrt. Die Diﬀerenz der von Divinski
et al. [DSKH09] und den in dieser Arbeit bestimmten Diﬀusionskoeﬃzienten
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betra¨gt bei 1073 K etwas mehr als eine Gro¨ßenordnung. In Abb. 42 ist das er-
mittelte Konzentrations-Weg-Proﬁl gezeigt. Der von Divinki et al. [DSKH09]
gemessene Diﬀusionskoeﬃzient konnte auch unter Verwendung des in ih-
rer Vero¨ﬀentlichung verwendeten Probenmaterials nicht reproduziert werden.
Eine Analyse des bei 1073 K gemessenen Konzentrations-Weg-Proﬁls zeigt
eine ausgezeichnete U¨bereinstimmungen mit der Arrhenius-Darstellung fu¨r
die von Prof. Valiev zur Verfu¨gung gestellte NiTi-Legierung (DV,Ti,Valiev(1073
K)= 5,85·10−16 m2/s, Probe aus der Vero¨ﬀentlichung von Divinski et al. DV,Ti
(1073 K) = 5,47·10−16 m2/s).
Die einzige mo¨gliche Ursache fu¨r den starken Unterschied der Volmendiﬀu-
siondaten von 44Ti dieser Arbeit und der Vero¨ﬀentlichung von Divinski et al.
[DSKH09] wa¨re eine andere Zusammensetzung des verwendeten Probenma-
terials. Fu¨r die damalige Studie standen neben den Proben mit einem Anteil
von 50,6-at% (eine davon wurde fu¨r das eben erwa¨hnte Diﬀusionsexperiment
verwendet) auch Proben mit einem Anteil von 52-at% Ni zur Verfu¨gung. Ei-
ne mo¨gliche Ursache wa¨re also ein Vertauschen der Proben.
Welcher Diﬀusionsmechanismus domi1965niert nun in NiTi? Fu¨r das Versta¨nd-
nis von Diﬀusion in B2-Legierungen sind verschiedene Faktoren wichtig:
• Welche Punktdefekte treten bevorzugt in der Legierung auf (Anti-
Struktur-Defekte, Leerstellen oder Tripel-Defekte)?
• Aktivierungsenthalpie
• Verha¨ltnis der Diﬀusionskoeﬃzienten der Legierungselemente
• Die Diﬀusion in B2-Legierungen ha¨ngt stark von der Zusammensetzung
der Legierung ab. Dies konnte fu¨r Diﬀusionsmessungen in AuZn [GL83]
in Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung gezeigt werden.
• Die Bestimmung des Aktivierungsvolumens und des Isotopeneﬀekts er-
lauben Ru¨ckschlu¨sse auf den Diﬀusionsmechanismus
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• Simulation als Erga¨nzung zu den experimentellen Ergebnissen
Die oben genannten Punkte werden zuna¨chst einzeln diskutiert, bevor am
Ende ein Fazit gezogen wird.
Punktdefekte in NiTi
Araki et al. [AMCS00], Donner et al. [DWHS91] undWu¨rschum et al. [WBGK+97]
untersuchten Ni-reiche NiTi Legierungen mittels Positronannihilationsspek-
troskopie. Zuna¨chst glu¨hten Araki et al. [AMCS00] eine Probe bei 1273 K und
schreckten sie anschließend in Eiswasser ab, um die Defekte einzufrieren. Die
anschließende Messung zeigte, dass leicht Ni-reiche Legierungen (Ni51Ti49)
keine hohe Leerstellenkonzentration aufweisen, da sich die gemessene Po-
sitronenlebensdauer nicht wesentlich von den von Donner et al. [DWHS91]
und Wu¨rschum et al. [WBGK+97] bestimmten Werten fu¨r den ’free-state’
unterscheidet. Des Weiteren schlussfolgerten sie, dass Abweichungen von der
Sto¨chiometrie in Ni-reichen NiTi-Legierungen durch Anti-Struktur-Atome
ausgeglichen werden [AMCS00].
Neumann und Chang [NC76][Neu80] entwickelten ein Modell zur Berechnung
von substitutionellen Defekten (Anti-Struktur-Atomen) und Tripeldefekten
in B2-Legierungen. Neumann [Neu80] unterteilte die B2-Legierungen ent-
sprechend ihrer Bildungsenthalpie in zwei Klassen. Legierungen mit einer
Bildungsenthalpie -ΔHf gro¨ßer als 30 kJ/mol bilden nach dem Modell in der
Regel mehr Anti-Struktur-Defekte [Neu80]:












ΔHf und ΔHLeer sind die Bildungsenthalpien der Legierung und die Bildungs-
enthalpie der Leerstellen auf dem Untergitter der B-Atome.
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Abbildung 42: Links: Konzentration der Anti-Struktur-Atome und Tripel-
Defekte in NiTi in Abha¨ngigkeit von der Temperatur nach dem Mo-
dell von Neumann und Chang [NC76][Neu80]. Die fu¨r die Berechnungen
beno¨tigten Parameter sind dem Text zu entnehmen. Rechts: Vergleich der
Konzentrations-Weg-Proﬁle zur Diﬀusion von 44Ti bei 1073 K in unterschied-
licher NiTi-Legierungen.
Betra¨gt die Bildungsenthalpie -ΔHf weniger als -30 kJ/mol so entstehen
bevorzugt Tripel-Defekte [Neu80].
Eine Studie von Moser et al. [MGRD06], ergab einen Wert von -31,1 kJ/mol
fu¨r die Bildungsenthalpie von NiTi. Die Leerstellenbildungsenthalpie wur-
de bisher nicht experimentell bestimmt. Lutton [Lut91][LSL91] berechnete
einen Wert von 1,48 eV = 142,6 kJ/mol fu¨r die Leerstellenbildungsenthalpie
in NiTi mit sto¨chiometrischer Zusammensetzung. Weitere theoretische Werte
fu¨r die Leerstellenbildungsenthalpie wurden von Lu et al. [LHW+07] bei 323
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K fu¨r die sto¨chiometrische Zusammensetzung bestimmt. Eine Leerstelle auf
dem Ti-Untergitter hat eine Bildungsenthalpie von 1,74 eV (167,7 kJ/mol)
und eine Leerstelle auf dem Ni-Untergitter hat eine Bildungsenthalpie von
1,09 eV (105,1 kJ/mol) [LHW+07].
Mit diesen Werten ko¨nnen nun die Defektkonzentrationen nach dem Modell
von Chang und Neumann [NC76][Neu80] in Abha¨ngigkeit von der Tempe-
ratur bestimmt werden (siehe Abb.42). Nach dem Modell werden signiﬁkant
mehr Anti-Struktur-Atome als Tripel-Defekte erzeugt.
First-principle Rechnungen von Lu et al. [LHW+07] unterstu¨tzen die Rech-
nungen nach dem Modell von Neumann. In ihrer Studie berechneten sie
die Punktdefektkonzentrationen bei 923 K in Abha¨ngigkeit von der Zusam-
mensetzung. Fu¨r die Ni-reiche Zusammensetzung dominieren die Ni-Anti-
Struktur-Atome auf dem Ti-Untergitter [LHW+07]. In Ti-reichen NiTi-Legierungen
sind die Ti-Anti-Struktur-Atome auf dem Ni-Untergitter [LHW+07] der do-
minierende Defekt. Allerdings bilden sich in Ti-reichen NiTi-Legierungen
Ti2Ni Ausscheidungen, welche dazu fu¨hren, dass die in der Matrix eine na-
hezu sto¨chiometrische Zusammensetzung vorliegt [LHW+07]. Des Weiteren
geht aus ihrer Arbeit hervor, dass wesentlich weniger Leerstellen als Anti-
Struktur-Atome in NiTi nahe der sto¨chiometrischen Zusammensetzung ge-
bildet werden [LHW+07]. Dies fu¨hrt zu dem Schluss, dass der Tripel-Defekt-
Mechanismus als Diﬀusionsmechanismus unwahrscheinlich ist.
Aktivierungsenthalpie fu¨r die Diﬀusion von 63Ni und 44Ti in Ni-
Ti
Tab. 3 zeigt die Verha¨ltnisse aus der Aktivierungsenthalpie des diﬀundieren-
den Elements und der Schmelztemperatur der Legierung fu¨r verschiedenen
B2-Legierungen. Der Vergleich macht deutlich, dass die Verha¨ltnisse aus Ak-
tivierungsenthalpie und Schmelzpunkt fu¨r die Diﬀusion von 63 Ni und 44Ti in
NiTi gering sind. Nur NiGa zeigt im sto¨chiometrischen Fall einen a¨hnlichen
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Legierung Zusammen- Isotop Q Tm Q/RTm Typ Ref
setzung [kJ/mol] [K]
AuCd Au 50,0 at-% 198Au 116,7 902 15,6 AS [HMN61]
AuCd Au 50,0 at-% 115Cd 117,2 902 15,6 AS [HMN61]
AuZn Zn 50,0 at-% 195Au 138,5 1031 16,2 AS∗ [GL83]
AuZn Zn 50,0 at-% 65Zn 148,1 1031 17,3 AS∗ [GL83]
CoGa Co 50,0 at-% 60Co 244,9 1483 19,9 TD [SvGB80]
CoGa Co 50,0 at-% 72Ga 300,8 1483 24,4 TD [SvGB80]
NiGa Ni 50,01 at-% 63Ni 172,5 1493 14,0 TD [DR76]
NiGa Ni 50,01 at-% 67Ga 146,5 1493 11,8 TD [DR76]
NiAl Ni 50,0 at-% 63Ni 288,2∗∗ 1911 18,1 TD [FDSH01]
NiTi Ni 50,3 at-% 63Ni 148,1 1583 11,3 SeSp. AS? d. Arb.
NiTi Ni 50,3 at-% 44Ti 155,2 1583 11,8 SeSp, AS? d. Arb.
NiTi Ni 50,2 at-% 63Ni 159,7 1583 12,1 SeSp, AS? d. Arb.
NiTi Ni 50,2 at-% 44Ti 170,2 1583 12,9 SeSp, AS? d. Arb.
Tabelle 3: Vergleich verschiedener B2-Legierungen: Zusammensetzung, Akti-
vierungsenthalpie, Schmelzpunkt, Verha¨ltnis aus Aktivierungsenthalpie und
Schmelzpunkt und der dominierende Diﬀusionsmechanismus. Die Abku¨rzun-
gen stehen fu¨r: AS = Anti-Side-Bridge-Mechanismus, TD = Tripel-Defekts-
Mechanismus, SeSp: Sechs-Sprung-Mechanismus, d. Arb.: diese Arbeit.∗
Gupta vermutete in seiner Vero¨ﬀentlichung, dass in AuZn bei der sto¨chio-
metrischen Zusammensetzung der Sechs-Sprung-Mechanismus autritt. ∗∗ Die
Aktivierungsenthalpie ist ein Mittelwert aus drei Aktivierungsenthalpien fu¨r
verschiedenen NiAl-Einkristalle (3,01 eV = 290,2 kJ/mol, 2,99 eV = 288,2
kJ/mol, 2,97 eV = 286,3 kJ/mol [FDSH01]).
Wert fu¨r Q/RTm. Laut Neumann [Neu80] bilden AuCd, AuZn eher Anti-
Struktur-Atome aus wa¨hrend in Legierungen wie CoGa oder NiGa [Neu80]
nach ihrem Modell bevorzugt Tripel-Defekte auftreten.
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Aus dem Verha¨ltnis von Aktivierungsenthalpie und Schmelztemperatur la¨sst
sich kein Ru¨ckschluss auf den Diﬀusionmechanismus ziehen, da der Tripel-
Defekt-Mechanismus sowohl bei relativ kleinen Werten von Q/RTm (NiGa
[DR76], siehe Tab.3) als auch bei relativ großen Werten von Q/RTm (CoGa,
[SvGB80], siehe Tab.3) auftritt.
Lutton et al. [Lut91][LSL91] berechneten die Aktivierungsenthalpie fu¨r den
Sechs-Sprung-Mechanismus. Diese setzt sich zusammen aus der Bildungs-
enthalpie fu¨r die Leerstellten (142,6 kJ/mol im sto¨chiometrischen Fall) und
der Migrationsenthalpie fu¨r den Sechs-Sprung-Mechanismus (122,6 kJ/mol)
[Lut91][LSL91]. Es ergibt sich eine Gesamtenthalpie von 265,6 kJ/mol. Die
gemessenen Aktivierungsenthalpien sind ungefa¨hr 100 kJ/mol geringer als
der von Lutton berechnete Wert und liegen im Bereich der berechneten Leer-
stellenbildungsenthalpie fu¨r NiTi nach Lutton. Folglich lassen sich nach den
Berechnungen von Lutton [Lut91][LSL91] die in dieser Arbeit gemessenen
Aktivierungsenthalpien nicht mit dem Sechs-Sprung-Mechanismus erkla¨ren.
Verha¨ltnis der Diﬀusionskoeﬃzienten
Wie bereits im Theorieteil erwa¨hnt, sollte das Verha¨ltnis der Diﬀusionsko-
eﬃzieten fu¨r eine exakt stoichiometrische Legierung fu¨r den Sechs-Sprung-
Mechanismus zwischen 1/2,034 und 2,034 betragen [AKI89]. Fu¨r den Tripel-
Defekt-Mechnismus wird ein Verha¨ltnis von 1/13,3< DA/DB <13,3 [BSHE81]


















Abb. 43 zeigt das Verha¨ltnis der Diﬀusionskoeﬃzienten in Abha¨ngigkeit von
der Temperatur. Die A¨hnlichkeit der Diﬀusionskoeﬃzienten spricht fu¨r einen
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gekoppelten Diﬀusionsmechanismus. Im betrachteten Temperaturintervall ist
fu¨r die NiTi-Legierung aus Frankreich die Bedingungen fu¨r den Sechs-Sprung-
Mechanismus erfu¨llt. Bei der NiTi-Legierung aus Russland wird die Bedin-
gung unterhalb von 1073 K verletzt. Das bedeutet natu¨rlich, dass auch die
Bedingungen fu¨r den Tripel-Defekt Mechanismus erfu¨llt sind, da fu¨r diesen
Diﬀusionsmechanismus der Unterschied zwischen den beiden Diﬀusionskoef-
ﬁzienten gro¨ßer sein darf. Dennoch spricht das Verha¨ltnis der Diﬀusionsko-
eﬃzienten eher fu¨r den Sechs-Sprung-Mechanismus.
Aktivierungsvolumen und Isotopeneﬀekt
Erdelyi et al. [EEB00] untersuchten die Druckabha¨ngigkeit der Ni-Volumendiﬀusion
in NiTi (49,93 %-Ni) und fanden fu¨r das Aktivierungsvolumen einen Wert
von (0, 01 ± 0, 13)Ω. Aufgrund dieser Tatsache a¨ußerten sie die Vermutung,
dass das kleinere Ni-Atom nicht u¨ber Leerstellen (also auch nicht mittels
Sechs-Sprung-Mechanismus) diﬀundiert, sondern sich u¨ber Zwischengitter-
pla¨tze bewegt [EEB00]. Theoretischen Berechnungen zur Folge ko¨nnen die
Ni-Atome durchaus interstitielle Pla¨tze besetzen [LSL91] (Ni-Ni dumbell,
orientiert in der 〈111〉 Richtung zentriert auf einem Ti-Platz). Die Migra-
tionsenthalpie fu¨r interstitiell diﬀundierende Ni-Atome in NiTi ist jedoch
nicht berechnet worden. Erdelyi et al. [EEB00] haben jedoch nur die Druck-
abha¨ngigkeit fu¨r die Diﬀusion von 63Ni bestimmt.
Basierend auf den experimentellen Ergebnissen der vorliegenden Arbeit scheint
ein interstitieller Diﬀusionsmechanismus fu¨r die Ni-Diﬀusion unwahrschein-
lich zu sein, da der Unterschied zwischen der Ni- und Ti-Volumendiﬀusion
gro¨ßer sein sollte. Aufgrund der unterschiedlichen Atomgro¨ßen von Ni und
Ti ist nicht davon auszugehen, dass sich das Ti ebenfalls mittels eines inters-
titiellen Mechanismus bewegt.
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Abbildung 43: Verha¨ltnis der Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r die in dieser Arbeit
untersuchten NiTi-Legierungen. Die orangen gestrichelten Linien zeigen die
Grenzen des Sechs-Sprung-Mechanismus. Die blauen getrichelten Linien ste-
hen fu¨r die Grenzen des Tripel-Defekt-Mechanismus.
Eine a¨hnliche Vermutung a¨ußerten Divinski et al. [DSKH09] trotz des von
ihnen gefundenen Unterschiedes der Diﬀusionskoeﬃzienten von Ti und Ni in
NiTi (ca. 1-1,5 Dekaden). Divinski et al.[DSKH09] zogen fu¨r diese Vermutung
einen Vergleich zwischen der Volumenselbstdiﬀusion (Leerstellenmechanis-
mus) und der Ni-Fremddiﬀusion (Ni diﬀundiert u¨ber Zwischengitterpla¨tze)
in α-Ti heran. Hier betra¨gt der Unterschied zwischen der Volumendiﬀusion
von Ni und Ti mehrere Dekaden.
Das Diﬀusionsverhalten von AuZn [GL83] ist a¨hnlich zu dem von NiTi. Auch
in dieser B2-Legierung sind die Aktivierungsenthalpien fu¨r die Diﬀusion der
beiden Legierungselemente vergleichbar [GL83]. Fu¨r diese Legierung wurde
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sowohl das Aktivierungsvolumen (49 at% Zn, 50% Zn, 51,2%)[JG83], als auch
der Isotopeneﬀekt [HH83] (zwischen 48,4 - 51,9 at-% Zn) in Abha¨ngigkeit von
der Legierungszusammensetzung bestimmt. Im Unterschied zu NiTi betra¨gt
das Aktivierungsvolumen fu¨r die sto¨chiometrische Zusammensetzung 0,9 V0
([JG83], V0 ist das gewichtete mittlere atomare Volumen in AuZn). A¨ndert
sich die Zusammensetzung um 1 at-%, so nimmt das Aktivierungsvolumen
deutlich ab (49% Zn: Δ V/V0 = 0,36; 51,2 % Zn: Δ V0 = 0,37)[JG83]. Nach
Gupta und Jeﬀery [JG83] wird die Diﬀusion im sto¨chiometrischen Fall durch
einen Leerstellenmechanismus (Sechs-Sprung-Mechanismus) dominiert. Bei
leichten Abweichungen von der Sto¨chiometrie, speziell auf der goldreichen
Seite, vermuteten sie, dass Anti-Struktur-Atome zum Diﬀusionsprozess bei-
tragen [JG83].
Hildgedieck und Herzig [HH83] untersuchten die Diﬀusion verschiedener Au
und Zn Isotope in AuZn in Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung. Auf-
grund des von ihnen gefunden Isotopeneﬀekts a¨ußerten sie die Vermutung,
dass der Sechs-Sprung-Mechanismus in geordneten Legierungen mit CsCl-
Struktur eher zu vernachla¨ssigen sei [HH83]. Neuere Simulation von Divinski
und Herzig liefern jedoch einen niedrigeren Korrelationsfaktor als urspru¨ng-
lich angenommen [DH00].
Durch Simulationen berechneten Mishin und Farkas [MF98] das Aktivie-
rungsvolumen fu¨r verschiedene Diﬀusionsmechanismen in NiAl. Sie fanden
heraus, dass das Aktivierungsvolumen fu¨r den Sechs-Sprung-Mechanismus
ungefa¨hr den 3-fachen atomaren Volumen entspricht (Ni V/V0 = 3,14, Al
V/V0 = 2,90 [MF98], V0 ist das atomare Volumen). Fu¨r den von Kao und
Chang eingefu¨hrten Anti-Side-Bridge Mechanismus hingegen bestimmten Mis-
hin und Farkas ein niedriges Aktivierungsvolumen von nur V/V0 = 0,44
[MF98].
Sollte sich dies auf NiTi u¨bertragen lassen, wu¨rde dies bedeuten, dass 63Ni
in NiTi nahe der sto¨chiometrischen Zusammensetzung nicht u¨ber den Sechs-
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Sprung-Mechanismus diﬀundiert, sondern eher u¨ber den Anti-Side-Bridge-
Mechanismus. Dieser erkla¨rt jedoch nicht die A¨hnlichkeit der Diﬀusionsko-
eﬃzienten im gemessenen Temperaturintervall, da bei diesem Diﬀusionsme-
chanismus die Bewegung der beiden Legierungselemente unabha¨ngig vonein-
ander stattﬁndet.
Zusammenfassung des Abschnitts:
• Aus den a¨hnlichen Aktivierungsenthalpien und Diﬀusionskoeﬃzien-
ten kann gefolgert werden, dass die Diﬀusion von 44Ti und 63Ni
in NiTi-Legierungen gekoppelt sein sollte. Mo¨gliche Diﬀusionsmecha-
nismen sind der Sechs-Sprung-Mechanismus oder der Tripel-Defekt-
Mechanismus.
• Betrachtet man die experimentellen (Positronenannihilationsmessun-
gen von Araki et al.[AMCS00] und Donner et al. [DWHS91]) und
theoretischen Untersuchungen (Modell von Neumann und Chang
[NC76][Neu80] und First-principle-Rechnungen von Lu et al. [LHW+07]
zu Punktdefekten in NiTi so ergibt sich, dass in NiTi mehr Anti-
Struktur-Atome (Ni Anti-Struktur-Atome auf dem Ti-Untergitter) als
Leestellen vorhanden sind. Auch Tripeldefekte treten nach dem Mo-
dell von Neumann und Chang kaum auf [NC76][Neu80]. Der Anti-Side-
Bridge-Mechanismus ko¨nnte das geringe Aktivierungsvolumen von 63Ni
in NiTi erkla¨ren. Hierbei ist die Diﬀusion der beiden Legierungsele-
mente jedoch entkoppelt, d. h. wa¨hrend Ni u¨ber den Anti-Side-Bridge-
Mechanismus diﬀundiert, ko¨nnte sich das Ti u¨ber einen anderen Dif-
fusionsmechanismus bewegen der a¨hnliche Diﬀusionskoeﬃzienten und
eine vergleichbare Aktivierungsenthalpie liefert.
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• Aus den bisherigen Betrachtungen la¨sst sich nur sagen, dass sowohl der
Sechs-Sprung-Mechanismus (aufgrund der starken Kopplung der Dif-
fusionskoeﬃzienten), als auch der Anti-Side-Bridge Mechanismus (nur
fu¨r die Diﬀusion von 63Ni) mo¨gliche Diﬀusionsmechanismen in den ver-
wendeten NiTi-Legierungen sind. Es werden jedoch noch weitere expe-
rimentelle Daten (Messungen des Aktivierungsvolumens von 44Ti und
63Ni, Bestimmung des Isotopeneﬀekts) und Simulationen beno¨tigt um
den Diﬀusionsmechanismus eindeutig bestimmen zu ko¨nnen.
7 Ergebnisse zu ECAP-verformten NiTi
7.1 Mikrostruktur
Die Mikrostruktur der NiTi-Legierung wurde mittels TEM untersucht. Abb.44
zeigt das Gefu¨ge nach der starken Deformation. Die Mikrostruktur ist sehr
feinkristallin, die mittlere Korngro¨ße liegt ziwschen 100 und 300 nm. Inner-
halb der Ko¨rner sind kaum Kontrastunterschiede zu beobachten. Dies deutet
auf relativ defektfreie Ko¨rner hin. Die TEM-Bilder zeigen die fu¨r NiTi typi-
schen Ausscheidungen Ni4Ti3 und NiTi2 [OR05].
Eine Untersuchung der verformten NiTi-Proben mittels Ro¨ntgendiﬀraktome-
trie zeigt, dass bei Raumtemperatur die B2-Phase vorliegt. Die Ro¨ntgenreﬂe-
xe konnten unter Verwendung der Gitterkonstante der B2-Phase von 0,3015
nm [OR05] zugeordnet werden. Die leichte Verbreiterung des (110)-Peaks
deutet jedoch darauf hin, dass neben der B2 Phase noch die B19’-Phase
vorliegt. Dies wird durch eine Analyse des mit dem TEM aufgenommenen
Beugungsbildes besta¨tigt. Hier lassen sich die Reﬂexe auch der B19’ Phase
zuordnen. Die B19’-Phase ist bei den verwendeten Glu¨htemperaturen (373 -
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673 K) nicht stabil, sondern wandelt sich in die B2-Phase um [OR05]. Daher
ist kein Einﬂuss der B19’-Phase auf die Diﬀusionskoeﬃzienten zu erwarten.
400 nm 400 nm
400 nm
Abbildung 44: Oben links: Hellaufnahme der feinkristallinen NiTi Legierung.
Oben rechts: Dunkelfeldaufnahme derselben Stelle. Unten links: Beugungs-
bild derselben Stelle. Unten rechts: Hellfeldaufnahme einer NiTi2 Ausschei-
dung.
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Tabelle 4: Vergleich theoretisch berechneter und experimentelle gefundener
Ro¨ntgenreﬂexe. Die B2-Struktur ist kubisch mit einer Gitterkonstanten von
0,3015 nm [OR05].
7.2 Konrgrenzendiﬀusion von 63Ni und 44Ti in NiTi
nach starker plastischer Deformation
Basierend auf den Volumendiﬀusionsdaten wurde die Korngrenzendiﬀusion
in grobkristallinem NiTi und feinkristallinem NiTi, hergestellt durch ECAP
(50,2 at-%, 8 Pa¨sse, Route BC , Verformungstemperatur 673 K) untersucht.
Die Arbeit von Nyeki et al. [NEL+05] zur Korngrenzendiﬀusion von 63Ni in
NiTi liefert eine gute Orientierung fu¨r die Wahl der Glu¨hzeiten und Glu¨htem-
peraturen. Die Diﬀusionsmessungen wurden zwischen 373 K und 673 K durch-
gefu¨hrt. Nur die Messung bei 373 K erfu¨llt die Anforderungen fu¨r Harrisons
C-Regime. Bei den ho¨heren Temperaturen (673 K und 573 K) mu¨ssen die
Konzentrations-Weg-Proﬁle entsprechend der B-Kinetik ausgewertet werden.
Die Messung bei 473 K fa¨llt in den Bereich zwischen B und C-Regime. Der
wahre Diﬀusionskoeﬃzient wird daher unterscha¨tzt [SK90].
Abb. 45 zeigt die Konzentrations-Weg-Proﬁle aufgetragen nach Harrisons B
und Harrisons-C Regime. Aus den linearen Anteilen der Proﬁle wurden die
Diﬀusionskoeﬃzienten bestimmt und gegen die inverse Temperatur aufgetra-
gen. Aufgrund des zweistuﬁgen Proﬁls bei 673 K wurde noch keine
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T [K] t [s] DV [m
2/s] α β P [m3/s] DKG,GK [m
2/s]
373 2332800 2,71·10−30 99 - - 3,21·10−18
473 1209600 1,45·10−25 0,6 - - 2,08·10−17
573 604800 1,73·10−22 0,02 7,52·104 2,74·10−25 5,48·10−16
673 259200 2,52·10−20 3,09·10−3 7,62·102 2,95·10−24 5,90·10−15
673 259200 2,52·10−20 3,09·10−3 1,17·105 4,77·10−22 5,44·10−13
Tabelle 5: Experimentelle Parameter und Diﬀusionskoeﬃzienten zur Diﬀusi-
on von 63Ni in feinkristallinem NiTi. Zur Bestimmung der Volumendiﬀusi-
onskoeﬃzienten wurden die in dieser Arbeit gemessene Arrhenius-Beziehung
fu¨r die Diﬀusion von 63Ni in der von Prof. Valiev zur Verfu¨gung gestellten
NiTi-Legierung verwendet.
Arrhenius-Beziehung bestimmt, da hierfu¨r weitere Messungen erforderlich
sind um die Diﬀusionspfade zuordnen zu ko¨nnen. Es la¨sst sich jedoch sagen,
dass die Korngrenzendiﬀusion von 63Ni in stark plastisch verformten NiTi
gegenu¨ber dem grobkristallinen Material - die Vergleichsdaten stammen von
Nyeki et al. [NEL+05] - erho¨ht ist.
In Abb. 46 sind die Proﬁle zur Korngrenzendiﬀusion von 44Ti in verformten
NiTi zu sehen. Bei 673 K erkennt man, verglichen mit dem Konzentrations-
Weg-Proﬁl von 63Ni unter den gleichen Diﬀusionsbedingungen, nur einen Pro-
ﬁlanteil, welcher einen vergleichbaren Diﬀusionskoeﬃzienten liefert. Aus dem
Diﬀusionsproﬁl bei 473 K, ebenfalls identische Diﬀusionsbedingungen wie fu¨r
die Diﬀusion von 63Ni (Tab. 6), la¨sst sich kein Diﬀusionskoeﬃzient bestim-
men, da das Diﬀusionsproﬁl nur 2-3 μm lang ist.
Zusa¨tzlich zu den Messungen im feinkristallinen NiTi wurden auch Messun-
gen im grobkristallinen NiTi, welches ebenfalls von Prof. Valiev stammt und
die gleiche Reinheit besitzt wie das feinkristalline Material, durchgefu¨hrt.
Unter Verwendung der gleichen Parameter (T = 573 K, t = 604800 s) ergibt
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sich fu¨r die Diﬀusion von 63Ni in grobkristallinem NiTi (Konzentrations-
Weg-Proﬁl siehe Abb. 45) ein Wert fu¨r das Dreierprodukt von 6.032 · 10−26
m3/s. Fu¨r die Diﬀusion von 44Ti in grobkristallinem NiTi konnte bei 673 K
(t = 1814400 s) kein Diﬀusionskoeﬃzient bestimmt werden (Abb. 46, rechts).
T [K] t [s] DV [m
2/s] α β P [m3/s] DKG,GK [m
2/s]
473 1209600 1,61·10−26 1,8 - - -
673 259200 6,26·10−21 6,21·10−3 2,50·103 1,26·10−24 7,64·10−12
Tabelle 6: Experimentelle Parameter und Diﬀusionskoeﬃzienten zur Diﬀu-
sion von 44 in feinkristallinem NiTi. Zur Bestimmung der Volumendiﬀusi-
onskoeﬃzienten wurden die in dieser Arbeit gemessene Arrhenius-Beziehung
fu¨r die Diﬀusion von 44Ti in der von Prof. Valiev zur Verfu¨gung gestellten
NiTi-Legierung verwendet.
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Abbildung 45: Konzentrations-Weg-Proﬁle fu¨r 63Ni-Korngrenzendiﬀusion in
feinkristallinem NiTi. Links: Auftragung nach Harrisons B-Regime nach
Glu¨hungen bei 673 K und 573 K, die gemessenen Diﬀusionsproﬁle in fein-
kristallinem NiTi werden mit einem Diﬀusionsproﬁl in grobkristallinem NiTi
(gk-NiTi) verglichen. Die blaue Kurve steht fu¨r den schnelleren Anteil des
Proﬁls in feinkristallinem NiTi bei 673 K. Rechts: Auftragung nach Harri-
sons C-Regime nach Glu¨hungen bei 473 K und 373 K. Um die Proﬁle besser
miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche Aktivita¨t
ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
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Abbildung 46: Konzentrations-Weg-Proﬁle fu¨r 44Ti-Korngrenzendiﬀusion in
feinkristallinem NiTi. Links: Auftragung nach Harrisons B-Regime nach
Glu¨hungen bei 673 K fu¨r grob-(gk-NiTi) und feinkristallines NiTi. Rechts:
Konzentrations-Weg-Proﬁl zur Diﬀusion von 44Ti in einer feinkristallinen
NiTi-Probe nach einer Glu¨hungen bei 473 K. Um die Proﬁle besser mit-
einander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche Aktivita¨t aus-
gewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
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Abbildung 47: Arrhenius-Darstellung zur Diﬀusion von 63Ni und 44Ti in fein-
kritallinem NiTi. Die Daten dieser Arbeit werden mit den Literaturdaten





7.3.1 Vergleich der Korngrenzendiﬀusionkoeﬃzienten von 44Ti und
63Ni
Aus den Korngrenzendiﬀusionsexperiementen in den grobkristallinen Proben
la¨sst sich schließen, dass die Diﬀusion der beiden Legierungselemente entlang
von Korngrenzen verschieden ist.
Dies besta¨tigen die Messungen in der ECAP-verformten NiTi-Legierung.
Auch hier zeigt sich ein signiﬁkanter Unterschied bei den gemessenen Konzentrations-
Weg-Proﬁlen. Folglich ist die Korngrenzendiﬀusion von 63Ni sowohl in der
grobkristallinen als auch in der feinkristallinen Legierung schneller als die
Korngrenzendiﬀusion von 44Ti. Untersuchungen von Divinski und Larikov
deuten darauf hin, dass Anti-Struktur-Defekte eine wichtige Rolle bei der
Korngrenzendiﬀusion in B2-Legierungen spielen ko¨nnten [DL98]. Dies ko¨nn-
te die erho¨hte Korngrenzendiﬀusion von 63Ni, im Vergleich zu 44Ti, erkla¨ren.
Bei vergleichbaren Temperaturen - hier 673 K - ist jedoch auch die Diﬀusion
von 44Ti in der feinkristallinen NiTi-Legierung, im Vergleich zur grobkristal-
linen NiTi-Legierung, erho¨ht
Die erho¨hte Korngrenzendiﬀusion von 63Ni und 44Ti nach der plastischen
Deformation, verglichen mit den grobkristallinen Proben, ko¨nnte durch die
vera¨nderte Korngrenzenstruktur als Folge der Deformation erkla¨rt werden.
Die Vera¨nderung der Korngrenzenstruktur ko¨nnte durch die Wechselwirkung
von Gitterdefekten und Korngrenzen verursacht werden, wie sie z. B. durch
die Modelle von Nazarov et al. [NRV93] oder Perevezentsev [Per02], beschrie-
ben wird.
Auf die Verwendung der Borisov-Formel [BGS64] und die sich daraus erge-
benden Berechnungen der Korngrenzenversetzungsdichte und des freien Vo-
lumens (siehe Kapitel zu Ag und Ti) wurde verzichtet, da dieser Formalismus
sich nur fu¨r die Beschreibung von Selbstdiﬀusion in reinen Metallen eignet.
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7.3.2 Einﬂuss der thermischen Vorbehandlung auf die Diﬀusions-
eigenschaften













































































































Abbildung 48: Konzentrations-Weg-Proﬁle zur 63Ni Korngrenzendiﬀusion
ECAP-verformten NiTi nach verschiedenen thermischen Vorbehandlungen
verglichen mit dem Diﬀusionsproﬁl einer grobkristallinen Probe (gk-NiTi).
Die Diﬀusionsglu¨hungen wurden alle bei 573 K (Glu¨hzeit 7 d) durchgefu¨hrt.
Die Auswertung erfolgte nach Harrisons B-Kinetik. Um die Proﬁle besser
miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche Aktivita¨t
ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
Fu¨r die NiTi-Legierung wurden Diﬀusionsmessungen nach dem Anlassen der
Proben ( 1073 K und 1373 K) durchgefu¨hrt um die thermische Stabilita¨t
der gefundenen schnellen Diﬀusionswege zu untersuchen. Dazu werden Pro-
ben verwendet, die bereits bei vorherigen Diﬀusionsexperimenten verwendet
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wurden. Die anschließende Diﬀusionsmessung erfolgte bei 573 K fu¨r 7 d. Ein
Vergleich der drei Diﬀusionsproﬁle zeigt, dass erst nach dem Glu¨hen bei 1373
K die im Ausgangszustand vorhandenen schnellen Diﬀusionswege nicht mehr
messbar sind. Betrachtet man nun die Entwicklung der Mikrostruktur mit
dem TEM (Abb. 49), so stellt man fest, dass bereits nach dem Auslagern bei
1073 K fu¨r 10 h die Probe vollsta¨ndig rekristallisiert zu sein scheint. Die mitt-
lere Korngro¨ße betra¨gt einige μm und die Korngrenzen sind geradling und
scheinbar defektfrei. Diese Beobachtungen lassen darauf schließen, dass die
Korngrenzen, welche den schnellen atomaren Transport ermo¨glichen, auch
nach der Rekristallisation noch vorhanden sind. Wa¨hrend der Rekristallisa-
tion bewegen sich die Korngrenzen durch Bereiche mit hohen Defektdichten.
2 μm 2 μm
Abbildung 49: Hellfeldaufnahmen von NiTi. Links: Nach thermischer Vorbe-
handlung bei 573 K fu¨r 3 d und 1073 K fu¨r 10 h. Rechts: Nach thermischer
Vorbehandlung bei 473 K fu¨r 3 d und 1373 K fu¨r 17 h.
Eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r die, auch nach Rekristallisation, erho¨hte
Korngrenzendiﬀusion ist, dass wa¨hrend der Korngrenzenmigration weiterhin
Gitterdefekte aufgenommen werden, die das freie Volumen der Korngrenze
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erho¨hen. Das freie Volumen ist auch nach der Glu¨hung bei 1073 K noch in
den Korngrenzen enthalten und fu¨hrt zu der erho¨hten Diﬀusion.
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8 Einﬂuss der starken plastischen Verformung
auf die Selbstdiﬀusion in Silber
8.1 Untersuchung der Mikrostruktur des Ausgansma-
terials mittels EBSD
Abbildung 50: Vergleich der Mikrostruktur von Silber nach dem ersten
(links), zweiten (mitte) und dritten ECAP-Pass (rechts). Farbkodierung nach
inverser Polﬁgur [001].
Die Analyse der Mikrostruktur ist ein wichtiger Bestandteil der Probencha-
rakterisierung, insbesondere fu¨r feinko¨rnige Materialien. Aufgrund der star-
ken Verformung werden Defekte wie Versetzungen und Leerstellen eingebaut,
die im thermodynamischen Gleichgewicht nicht vorhanden sind. Daher neigen
die Proben dazu durch Erholung und Rekristallisation die eingebrachten De-
fekte abzubauen und in ihrem Gleichgewichtszustand zu relaxieren. Ein wei-
terer Eﬀekt ist das Kornwachstum. All diese Vorga¨nge beeinﬂussen das Dif-
fusionsverhalten der Proben, da die mo¨glicherweise vorhandenen Nichtgleich-
gewichtskorngrenzen relaxieren, oder im Falle von Kornwachstum das Diﬀu-
sionsproﬁl durch die migrierenden Korngrenzen beeinﬂusst wird [ADKR08].
Die Mikrostruktur der Silberproben wurde zuna¨chst im Ausgangszustand mit
dem EBSD-Verfahren untersucht.
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Nach dem ersten ECAP-Pass betra¨gt die mittlere Korngro¨ße ca. 10 μm. Mit
zunehmender Verformung fragmentieren die Ko¨rner weiter und man erreicht
nach dem zweiten bzw. dritten ECAP-Durchlauf Korngro¨ßen von 4,5 μm
bzw. 1,5 μm (Abb. 50). Die Ko¨rner sind entlang der letzten Scherung elon-
giert. Dies ist charakteristisch fu¨r Proben welche mittels ECAP Verfahren
hergestellt wurden. Ein auﬀa¨lliges Merkmal der Mikrostruktur aller Proben
(1,2, und 3 ECAP-Pa¨sse) ist die breite Verteilung der Korngro¨ße. Neben
den sehr kleinen, kaum elongierten Ko¨rnern, Korngro¨ße unter 500 nm, treten
immer wieder große, stark elongierte Ko¨rner (bis zu 30 μm lang) auf.
8.2 Diﬀerentielle Rasterkalorimetrie (engl. DSC = dif-
ferential scanning calorimetry)
Die feinkristallinen Silber-Proben (nach 1,2 und 3 ECAP-Pa¨sse) wurden bei
vier verschiedenen Aufheizraten (10 K/min, 20 K/min, 50 K/min und 100
K/min), im Temperaturintervall zwischen 303 K und 723 K, analysiert. Die-
selbe Probe wurde im jeweiligen Temperaturintervall 2 oder 3 mal mit der
gleichen Heizrate geheizt und geku¨hlt. Bereits beim zweiten Durchlauf konn-
ten keine kinetischen Prozesse mehr beobachtet werden, weshalb der zweite
oder dritte Durchlauf als Basislinie verwendet werden konnte.
Die basislinienkorrigierten DSC-Kurven nach 1, 2 und 3 ECAP-Durchga¨ngen
sind in Abb. 51-53 gezeigt. Zwischen 440 K und 540 K ist ein ausgepra¨gter
exothermer Peak zu erkennen. Oberhalb von 550 K treten weitere exotherme
Prozesse auf. Insbesondere nach sta¨rkerer plastischer Deformation ist eine
U¨berlagerung von zwei Prozessen zu erkennen (Pfeile in Abb. 51-53). Nach
dem ersten ECAP-Pass konnte diese Doppelpeakstruktur nur bei der nied-
rigsten Heizrate (10 K/min) beobachtet werden.
Die Peakpositionen wurden mit der Computersoftware Origin ermittelt. Als
Fitfunktionen wurden dabei Gaußfunktionen verwendet. Die verwendete An-
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passungsmethode fu¨hrt eine zusa¨tzliche Basislinienkorrektur durch. Mit zu-
nehmender Heizrate β verschieben sich die Peaktemperaturen TP wie erwar-
tet zu ho¨heren Temperaturen. Die freigesetzte Wa¨rmemengen der Prozesse
(Fla¨chen unter der Kurve) konnten mit der zum DSC zugeho¨rigen Softwa-
re bestimmt werden (Tab.7-9 und Tab. 10-12). Um dem ersten exothermen
Signal (dieser Peak wird im Folgenden mit P1 bezeichnet, die zugeho¨rige
freigesetzte Wa¨rmenge mit ΔH1) nun einen kinetischen Prozess zuordnen
zu ko¨nnen, wurde eine Probe (ECAP-Ag nach einem ECAP Pass) zuna¨chst
mittels EBSD und Ro¨ntgendiﬀraktometrie untersucht und anschließend mit
dem Kalorimeter unter Verwendung einer Heizrate von 20 K/min von 303 K
auf 543 K geheizt. Die Analyse der Mikrostruktur vor
β [K/min] TP1 [K] m [mg] ΔH1 [mJ] ΔH1 [J/g]
10 471,7 122,4 73,1 0,60
20 480,5 122,9 74,4 0,61
50 502,8 67,6 33,9 0,50
100 516,0 41,8 20,9 0,50
Tabelle 7: Peaktemperatur (TP1) und freigesetzte Wa¨rmemenge des ers-
ten Signals der stark deformierten Silberproben (ein ECAP-Durchlauf) in
Abha¨ngigkeit von der Heizrate.
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Abbildung 51: DSC-Messungen an ECAP-verformten Silber (nach dem
1.Pass) mit verschiedenen Heizraten. Die Bezeichnungen der Peaks
(P1,P2,α,P2,β) werden im Text eingefu¨hrt.
β [K/min] TP1 [K] m [mg] ΔH1 [mJ] ΔH1 [J/g]
10 461,2 119,7 80,2 0,67
50 484,2 67,0 46,0 0,69
100 501,6 24,1 11,6 0,48
Tabelle 8: Peaktemperatur (TP1) und freigesetzte Wa¨rmemenge des ers-
ten Signals der stark deformierten Silberproben (2 ECAP-Durchla¨ufe) in
Abha¨ngigkeit von der Heizrate.
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Abbildung 52: DSC-Messungen an ECAP-verformten Silber (nach dem
2.Pass) mit verschiedenen Heizraten. Die Bezeichnungen der Peaks
(P1,P2,α,P2,β) werden im Text eingefu¨hrt.
β [K/min] TP1 [K] m [mg] ΔH1 [mJ] ΔH1 [J/g]
10 482,0 120,8 57,5 0,48
20 490,2 121,3 55,8 0,46
50 499,8 67,3 34,1 0,51
100 512,8 40,1 23,1 0,58
Tabelle 9: Peaktemperatur (TP1) und freigesetzte Wa¨rmemenge des ers-
ten Signals der stark deformierten Silberproben (3 ECAP-Durchla¨ufe) in
Abha¨ngigkeit von der Heizrate.
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Abbildung 53: DSC-Messungen an ECAP-verformten Silber (nach dem
3.Pass) mit verschiedenen Heizraten. Die Bezeichnungen der Peaks
(P1,P2,α,P2,β) werden im Text eingefu¨hrt.
und nach diesem Heizvorgang zeigt, dass Kornwachstum stattgefunden
hat. Dies wird auch durch die gemessenen Ro¨ntgendiﬀraktogramme besta¨tigt.
Die relative Intensita¨t (Fla¨che der jeweiligen Peaks) der Ro¨ntgenreﬂexe hat
sich signiﬁkant
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Abbildung 54: EBSD-Bilder und Ro¨ntgendiﬀraktogramme von verformten
Silber (1 Pass). Oben links: typische Mikrostrukutr einer unbehandelten Ag-
Proben nach dem ersten ECAP-Pass. Oben rechts: Mikrostruktur nach dem
Heizen im DSC bis 543 K. Man erkennt deutliche Anzeichen der Rekristal-
lisation (Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001]). Unten links und unten
rechts sind die zugeho¨rigen Ro¨ntgendiﬀraktorgramme gezeigt.
vera¨ndert, folglich hat sich die Textur vera¨ndert. Dies spricht eindeutig
fu¨r die Rekristallisation, da fu¨r die A¨nderung der Textur eine Vera¨nderung
der Kornorientierungen erforderlich ist. Da der Rekristallisationsvorgang aus
Keimbildung, welche zuerst einsetzt, und Kornwachstum besteht ist der zu-
117
8.2 Diﬀerentielle Rasterkalorimetrie (engl. DSC = diﬀerential scanning
calorimetry)







































Abbildung 55: Kissingerdarstellungen des Rekristallisationsprozesses von
ECAP-verformten Ag.
geho¨rige Peak bei niedrigen Temperatur asymmetrisch. Dies hat jedoch kei-
nen Einﬂuss auf die mittels Origin bestimmte Peakposition. Die Flanke bei
hohen Temperaturen wird durch den Gaußpeak dagegen sehr gut beschrie-
ben.
Die Aktivierungsenergie der Rekristallisation kann nun durch eine Kissinger-
Analyse bestimmt werden. Durch Verwendung von Gl. 83 erha¨lt man die
in Abb. 55 dargestellten Kissinger-Diagramme. Aus den Geradensteigungen
konnten die Aktivierungsenergien erhalten werden:
• Nach dem 1 ECAP-Pass: Q1 = 93, 2 ± 1,7 kJ/mol
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• Nach dem 2 ECAP-Pass: Q1 = 106, 6 ± 2,5 kJ/mol
• Nach dem 3 ECAP-Pass: Q1 = 141, 4 ± 2,8 kJ/mol.
Die Aktivierungsenergien fu¨r die Rekristallisation nach dem ersten und zwei-
ten ECAP-Pass sind vergleichbar mit Werten aus der Literatur fu¨r tordiertes
Silber [HS85] (tordiert bis zu einer Scherung von γ = 4, 8, Reinheit 99,999%).
Ha¨ßner und Scho¨nborn [HS85] haben sowohl isotherme und anisotherme Mes-
sungen (mit Heizraten zwischen 0,09 - 160 K/min) durchgefu¨hrt. Fu¨r die Ak-
tivierungsenergie erhielten sie Werte von 86,6 kJ/mol (isotherme Messungen)
und 84,6 KJ/mol (anisotherme Messungen). Die in dieser Arbeit verwendeten
Proben haben einen ho¨heren Anteil an Verunreinigungen (Reinheit: 99,96%)
als die Proben von Ha¨ßner und Scho¨nborn, wodurch die ho¨here Aktivie-
rungsenergie zu erkla¨ren ist. Mit zunehmenem Verunreinigungsanteil steigt
die Aktivierungsenergie des Rekristallisationsvorgangs an, da Fremdelemente
bevorzugt an Defekten, wie Versetzungen und Korngrenzen, segregieren und
deren Beweglichkeit beeinﬂussen. Vergleichbare Ergebnisse wurden Hegedus
et al. gefunden, die kalorimetrische Untersuchungen an ECAP-verformten
Silber ( Route BC 4 ) verschiedener Reinheit (99,999% und 99,99%) durch-
gefu¨hrt haben [HGK+13]. Ihre Kissinger-Analysen lieferten fu¨r das reine-
re Silber eine Aktivierungsenergie von einen Wert (83,9± 3,9) kJ/mol und
fu¨r das unreinere Silber einen Wert von (92,5± 4,8) kJ/mol [HGK+13]. Ein
ho¨herer Wert fu¨r die Aktvierungsenergie der Rekristallisation (101 kJ/mol)
wurde von Gu¨nther et al. [GKK92] fu¨r ultrafeinkristalline - mittlere Korn-
gro¨ße 60 nm - Silberproben, welche mittels Inertgaskondensation hergestellt
wurden, gefunden. Die Werte fu¨r die durch Rekristallisation freigesetzten
Wa¨rmemengen (0,48 - 0,69 J/g) sind vergleichbar mit von Hegedus et al.
[HGK+13] gemessenen Werten fu¨r ECAP-verformtes Ag (Route BC4, Δ H
= 0,59 J/g).
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Abbildung 56: EBSD-Bilder von verformten Ag (3 Pass). Links: dynamisch
rekristallisierte Bereiche sind deutlich zu erkennen. Rechts: Rekristallisati-
onszwillinge sind durch schwarze Linien gekennzeichnet. Farbkodierung nach
inverser Polﬁgur [001].
Die Aktivierungsenergie fu¨r die Rekristallisation nach dem dritten ECAP-
Pass weicht auch im Rahmen der Fehler signiﬁkant von den Aktivierungsener-
gie nach dem ersten und zweiten ECAP-Pass ab. Die Ursache hierfu¨r ko¨nnte
dynamische Rekristallisation sein, die wa¨hrend der Verformung auftritt.
Abb. 56 zeigt mittels EBSD aufgenommene Bilder der Mikrostruktur nach
dem 3 ECAP-Pass. Die rekristallisierte Ko¨rner, in denen Rekristallisations-
zwillinge vorhanden sind, sind deutlich zu erkennen. Die prima¨ren Rekris-
tallisationszwillinge sind durch schwarze Linien gekennzeichnet. Die Identiﬁ-
kation der Rekristallisationszwillinge erfolgte mit der zugeho¨rigen Software.
(Eine eindeutige Unterscheidung zwischen Rekristallisations- und Deforma-
tionszwillingen ist nur mit dem TEM mo¨glich.)
Zugversuche von Gottstein und Stuitje [SG80] an Silbereinkristallen haben
ergeben, dass sobald wa¨hrend der Verformung eine deﬁnierte Fließspannung
u¨berschritten wird, dynamische Rekristallisation auftritt. Die Ursache ist
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Abbildung 57: Kissingerdarstellungen der Peaks (P2,α, P2,β) von ECAP-
verformten Ag.
nicht ein kritischer Wert der treibenden Kraft oder der Korngrenzengeschwin-
digkeit, sondern der Beginn der dynamischen Rekristallisation wird durch
verformungsinduzierte Keimbildungsprozesse bestimmt [SG80]. Da die trei-
bende Kraft der Rekristallisation imWesentlichen die in den Versetzungen ge-
speicherte Verformungsenergie ist, fu¨hrt eine Verringerung der Versetzungs-
dichte oder eine Umordnung von Versetzungen zum Herabsetzen der treiben-
den Kraft und somit zu einer ho¨heren Aktivierungsenergie der Rekristallisa-
tion.
Wie bereits erwa¨hnt tritt der Doppelpeak (die Peaks werden im Folgen-
den mit P2,α, P2,β bezeichnet, die freigesetzte Wa¨rmemenge ist ΔH2), fast
121
8.2 Diﬀerentielle Rasterkalorimetrie (engl. DSC = diﬀerential scanning
calorimetry)
β [K/min] TP2,α[K] TP2,β [K] m [mg] ΔH2 [mJ] ΔH2 [J/g]
10 602,8 602,8 122,4 5,31 0,04
20 - 612,2 122,9 5,84 0,05
50 - 629,1 67,6 5,51 0,08
100 - 646,6 41,8 4,79 0,11
Tabelle 10: Peaktemperaturen (TP2,α und TP2,β) und freigesetzte Wa¨rme-
menge der stark deformierten Silberproben nach einem ECAP-Durchlauf in
Abha¨ngigkeit von der Heizrate.
ausschließlich nach ho¨herem Verformungsgrad auf. Daher wurde nach einem
ECAP-Pass nur eine weitere Kissinger-Analyse durchgefu¨hrt, wa¨hrend nach
dem 2 und 3 Pass zwei weitere Kissinger-Darstellungen angefertigt werden
konnten. Die Fla¨chenanteile der beiden Peaks an der Gesamtﬂa¨che sind etwa
gleich groß.
Zur Bestimmung des kinetischen Prozesses wurde dieselbe Probe, welche zur
Identiﬁzierung der Rekristallisation verwendet wurde, erneut mit dem Ka-
lorimeter geheizt. Am Kurvenverlauf erkennt man (Abb. 58), dass im Tem-
peraturintervall in dem zuvor Rekristallisation gemessen werden konnte, er-
wartungsgema¨ß kein Signal messbar war. Es tritt ausschließlich der zweite
Prozess auf. Anhand einer Analyse der Mikrostruktur mittels EBSD konnte
jedoch außer Kornwachstum kein weiterer Prozess beobachtet werden, der
die freigesetzte Wa¨rmemenge erkla¨rt.
Aufgrund einer Studie von Hegedus et al.[HGK+13] la¨sst sich darauf schlie-
ßen, dass es sich um das Ausheilen von Versetzungsringen handelt. In der be-
sagten Arbeit [HGK+13] wurden die stark deformierten Silberproben (BC4)
zuna¨chst im DSC rekristallisiert und anschließend weitergehend untersucht.
Eine Analyse der gespeicherten Energie ergab, dass ca 15-20% der insge-
samt gespeicherten Energie nach dem Rekristallisationspeak noch vorhan-
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β [K/min] TP2,α[K] TP2,β [K] m [mg] ΔH2 [mJ] ΔH2 [J/g]
10 579,9 603,6 119,7 6,10 0,05
20 - - 128,6 - -
50 600,3 628,8 67,0 5,98 0,09
100 610,3 640,6 24,1 3,70 0,16
Tabelle 11: Peaktemperaturen (TP2,α und TP2,β) und Wa¨rmemenge der stark
deformierten Silberproben nach 2 ECAP-Durchla¨ufen in Abha¨ngigkeit von
der Heizrate.
β [K/min] TP2,α[K] TP2,β [K] m [mg] ΔH2 [mJ] ΔH2 [J/g]
10 576,4 602,6 120,8 5,75 0,05
20 587,7 613,3 121,3 3,65 0,03
50 600,5 626,8 67,3 6,14 0,09
100 611,5 639,7 40,1 6,70 0,17
Tabelle 12: Peaktemperaturen (TP2,α und TP2,β) und freigesetzte Wa¨rme-
menge der stark deformierten Silberproben nach 3 ECAP-Durchla¨ufen in
Abha¨ngigkeit von der Heizrate.
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den war. Dies ist vergleichbar mit den in dieser Arbeit ermittelten freigeset-
zen Wa¨rmemenge des Doppelpeaks, welche Tab. 10-12 entnommen werden
ko¨nnen. Anhand von TEM-Aufnahmen konnte eine hohe Dichte von Verset-
zungsringen nachgewiesen werden (8±2·1022 m−3 [HGK+13]). Die umgesetzte
Wa¨rmemenge betra¨gt nach dem ersten Pass 0,07 J/g (11 % der durch P1 und
P2,α und P2,β freigesetzen Wa¨rmemenge), nach dem zweiten Pass 0,10 J/g
(13,6%) und nach dem dritten Pass 0,08 J/g (13,6%). Zusa¨tzlich wurden mit-
tels EBSD verbleibende feinkristalline Bereiche nachgewiesen, die ebenfalls
in geringem Maße zur verbleibenden Energie beitragen [HGK+13].
Das Ausheilen von Versetzungsringen sollte durch die Diﬀusion von Leerstel-
len getrieben werden. Die Kissinger-Analyse der Doppelpeakstruktur liefert
die folgenden Aktivierungsenergien:
• 1 Pass Q2,β = 161,2 kJ/mol ± 2,5 kJ/mol
• 2 Pass Q2,α = 214,5 kJ/mol ± 0,8 kJ/mol
• 2 Pass Q2,β = 189,7 kJ/mol ± 0,2 kJ/mol
• 3 Pass Q2,α = 190,4 kJ/mol ± 5,4 kJ/mol
• 3 Pass Q2,β = 184,6 kJ/mol ± 5,2 kJ/mol.
Ein Vergleich mit der Aktivierungsenergie der Volumenselbstdiﬀusion ( 169,8
kJ/mol [LRMN73] oder Balluﬃ [Bal78]) macht deutlich, dass die Prozesse
a¨hnliche Aktivierungsenergien liefern. Im Rahmen der Messfehler sind die be-
stimmten Aktivierungsenergien jedoch ho¨her als die Aktivierungsenergie fu¨r
Volumendiﬀusion. Dennoch ist dieser Prozess nach bereits abgeschlossener
Rekristallisation der wahrscheinlichste, da Hegedus et al. [HGK+13] nach-
weisen konnten, dass die Versetzungsringe nach abgeschlossener Rekristalli-
sation noch in den bereits rekristallisierten Ko¨rner vorhanden sind. Aus dem
Rahmen fa¨llt der Wert fu¨r Q2 nach dem zweiten ECAP-Pass. Dies ko¨nnte
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der geringen Anzahl an Messpunkten geschuldet sein. Die Doppelpeakstruk-
tur la¨sst sich durch das Vorhandensein von zwei verschiedenen Typen (siehe
z. B. [HGK+13]: Versetzungsringe mit Burgersvektoren 1/2 〈110〉 und 1/3
〈111〉) von Versetzungsringen erkla¨ren.





























Abbildung 58: Links: DSC-Messungen einer verformten Ag-Probe (1 Pass).
Die Heizrate betrug 20 K/min. Die Probe wurde beim ersten Durchlauf von
303 auf 533 K aufgeheizt, um dem Peak P1 einen kinetischen Prozess zuord-
nen zu ko¨nnen. Beim zweiten Durchlauf sollte das zweite Signal betrachtet
werden (zwischen 303 und 723 K mit einer Heizrate von 20 K/min). Rechts:
EBSD-Aufnahme der Mikrostruktur nach dem zweiten Heizvorgang im DSC,
Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
Bestimmung der Versetzungsdichte aus den kalorimetrischen
Messungen
Die mittels DSC durchgefu¨hrten Messungen an stark verformtem Silber zei-
gen einen deutlichen Rekristallisationspeak im Bereich von 473 K. Aus diesem
Signal la¨sst sich die Versetzungsdichte innerhalb des Materials abscha¨tzen.
125
8.2 Diﬀerentielle Rasterkalorimetrie (engl. DSC = diﬀerential scanning
calorimetry)
Dazu muss zuna¨chst die Energie, welche durch Kornvergro¨ßerung frei wird
abgezogen werden. Durch Kornvergro¨ßerung verringert sich die Korngren-
zenﬂa¨che innerhalb des Materials. Dadurch wird die Grenzﬂa¨chenenergie als
exothermes Signal mittels DSC messbar. Die Grenzﬂa¨chenenergie, welche






















bestimmen. Hierbei ist α ein Geometirefaktor (Meijering α = 2,91 [Mei53]).
Durch die Na¨herung wird die maximal durch Kornwachstum freigesetzte
Grenzﬂa¨chenenergie berechnet. Nach dem ersten ECAP-Durchlauf betra¨gt
der mittlere Korndurchmesser im Ausgangszustand ungefa¨hr 10 μm. Ver-
wendet man nun die Literaturwerte fu¨r die Dichte (ρm = 10,49 g/cm
3) und
Korngrenzenenergie ( γKG = 0,480 J/m
2 [FC75]) von Silber und setzt die
Massen der jeweiligen DSC-Probe ein, so erha¨lt man fu¨r die durch Korn-
wachstum umgesetzte Energie einen Mittelwert von 0,013 J/g.
Wa¨hrend der Rekristallisation wird auch die Versetzungsdichte innerhalb des
Materials verringert. Geht man davon aus, dass die verbleibende Wa¨rme-
menge, nach Abzug der durch Kornvergro¨ßerung freigesetzten Energie, nur
durch die Annhilation von Versetzungen zustande kommt, so erha¨lt man
fu¨r die Versetzungsdichte in deformiertem Silber eine obere Grenze. In einer













aus den kalorimetrischen Messungen bestimmt (Die Formel ist auch in [BHT73]
zu ﬁnden). Hegedus et al. [HGK+13] beru¨cksichtigten noch die unterschied-
lichen Anteile von Stufen- und Schraubenversetzungen (bei Schaﬂer et al.
wurden gleiche Anteile fu¨r Stufen- und Schraubenversetzungen vorrausge-
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setzt [SS+05]):











Der Faktor A beschreibt eine Mischung aus Schrauben- und Stufenversetzun-
gen:
A =








4π(1− ν) . (89)
Der Parameter q konnte experimentell zu 2,2 [HGK+13] (eine Beschreibung
der Methode ist fu¨r Cu in [GBH+05] zu ﬁnden, numerische Rechnungen fu¨r
kubische Metalle [UDRB99]) bestimmt werden und gewichtet den Anteil an
Stufen- und Schraubenversetzungen. Die Poissonzahl fu¨r Silber betra¨gt ν
= 0,37. Damit erha¨lt man fu¨r A einen Wert von 0,089. Die Vorfaktoren
Faktoren 1/4π und 1(4π(1 − ν)) stammen aus den Formeln fu¨r die Energie























Mit den Materialkonstanten fu¨r Silber (b = 0,288 nm, ρm = 10,49 ·106 g/m3),
dem Vorfaktor A=0,089 und den gemittelten Wa¨rmemengen aus den kalori-
metrischen Messungen (1 Pass: 0,54 J/g, Tab. 7) erha¨lt man fu¨r die Verset-
zungsdichte:
ρ = 6, 8 · 1015m−2. (92)
Im Ausgangszustand betra¨gt der mittlere Korndurchmesser nach 2 Pa¨ssen ca.
4,5 μm. Nach dem dritten ECAP-Pass verringert sich die mittlere Korngro¨ße
auf ungefa¨hr 1,5 μm. Die durch die Kornvergro¨ßerung freigesetzte Energie ist
mit ungefa¨hr 0,03 J/g und 0,09 J/g nach dem zweiten bzw. dritten Pass im-
mer noch sehr gering. Der Großteil des Rekristallisationssignals wird immer
noch durch die Verringerung der Versetzungsdichte hervorgerufen.
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• Versetzungsdichte nach dem 2 Pass: ρ = 7, 5 · 1015m−2
• Versetzungsdichte nach dem 3 Pass: ρ = 5, 1 · 1015m−2
Aufgrund der dynamischen Rekristallisation ist die gespeicherte Energie in
den Silberproben nach dem dritten Pass geringer und demnach auch die Ver-
setzungsdichte. Dies ist in U¨bereinstimmung mit der gemessenen ho¨heren
Aktivierungsenergie fu¨r den Rekristallisationsprozess verglichen mit der Ak-
tivierungsenergie nach dem ersten und dem zweiten ECAP-Pass.
Aus der Versetzungsdichte la¨sst sich nun der mittlere Versetzungsabstand im
Korninneren (dV er) u¨ber die Beziehung
ρ = 1/d2V er
berechnen. Er liegt zwischen 11 und 14 nm.
8.3 Darstellung der Diﬀusionsergebnisse in Silber
8.3.1 Grobkristallines Material
Die Diﬀusionsmessungen in ausgelagertem grobkristallinem Material dienten
als Referenz fu¨r das feinkristalline Material. Der spa¨tere Vergleich sollte eine
Quantiﬁzierung der erwarteten erho¨hten Diﬀusivita¨t im feinkristallinen Ma-
terial ermo¨glichen.
Als Orientierung zur Berechnung der beno¨tigten Glu¨hzeiten und Glu¨htem-
peraturen wurden die Diﬀusionsergebnisse von Sommer [SH92] verwendet.
Zur Bestimmung des Diﬀusionsregimes wurden die von Lam et al. [LRMN73]
gemessenen Volumendiﬀusionskoeﬃzienten herangezogen:






Der von Lam et al. [LRMN73] gemessene Wert fu¨r die Aktivierungsenthalpie
ist in guter U¨bereinstimmung mit einem zusammengesetzten Wert von Ba-
luﬃ [Bal78].
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Vor den Diﬀusionsglu¨hungen wurden alle Proben zuna¨chst noch einer ther-
mischen Vorbehandlung bei der entsprechend Temperatur unterzogen, um
die Gleichgewichtssegregation innerhalb der Korngrenzen zu realisieren. Zwei
Diﬀusionsexperimente, bei 673 und 573 K, wurden in Harrisons B-Regime
durchgefu¨hrt (α < 0,1) und eine Messung in Harrisons C-Regime (α > 1).
Die gemessenen Konzentrations-Weg-Proﬁle sind in Abb. 59 dargestellt. Aus
dem linearen Anteil der Proﬁle wurden die Diﬀusionskoeﬃzienten bzw. das
Dreierprodukt ermittelt.
Bei den im B-Regime gemessenen Proben la¨sst sich zuna¨chst nur das Tripel-
produkt P = sδDKG bestimmen. Dieses vereinfacht sich jedoch im Falle von
Selbstdiﬀusion zum Zweierprodukt P = δDKG, da der Segregationsfaktor s
fu¨r Selbstdiﬀusion eins betra¨gt. Die erhaltenen Zweierprodukte (bei 673 K
und 573 K) wurden noch durch die konstante Korngrenzenbreite von 0, 5
nm geteilt und zusammen mit dem direkt bestimmten Diﬀusionskoeﬃzien-
ten (bei 473 K) in ein Arrhenius-Diagramm eingetragen. Ein Vergleich mit
den Literaturdaten von Sommer und Herzig [SH92] , Robinson und Peterson
[RP72], Gas und Bernardini [GB78] und Kayodorov et al. [KKTT68] zeigt
eine gute U¨bereinstimmung der gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten mit der
von Sommer ermittelten Arrhenius-Beziehung. Alle Diﬀusionskoeﬃzienten
weichen systematisch zu niedrigeren Werten ab.
Dies la¨sst darauf schließen, dass δ=0,5 nm eine gute Abscha¨tzung fu¨r die Dif-
fusionskorngrenzenbreite in Ag ist. Dies wird spa¨ter auch fu¨r α-Ti besta¨tigt
und ist in guter U¨bereinstimmung mit den Literaturdaten [SH92][GBB92][AT81]
[DHK+02a][DHK+03][DLH07]. Weitere nicht auf Diﬀusionsmessungen basie-
rende Untersuchungen der Korngrenzenbreite ergeben vergleichbare Werte
fu¨r die strukturelle Korngrenzenbreite [RKW10].
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T [K] t [s] DV [m
2/s] α β P [m3/s] DKG,GK [m
2/s]
423 655200 4,83·10−30 4,647 - 1,86·10−24 3,71·10−15
573 345600 1,36·10−21 0,012 8,29·107 4,89·10−22 9,78·10−13
673 176400 2,71·10−19 0,001 3,41·105 3,82·10−21 7,64·10−12
Tabelle 13: Experimentelle Parameter und Diﬀusionskoeﬃzienten der grob-
kristallinen Silberproben.























































































































































Abbildung 59: Gemessene Konzentrations-Weg Proﬁle zur Korngrenzen-
selbstdiﬀusion in grobkristallinem Silber. Links: Auftragung nach Harrisons
B-Regime fu¨r die Messungen bei 573 und 673 K. Rechts: Auftragung nach
Harrisons C-Regime fu¨r die Messung bei 423 K. Um die Proﬁle besser mit-
einander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche Aktivita¨t aus-
gewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
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Abbildung 60: Darstellung der gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten in grob-
kristallinem Silber verglichen mit Arrhenius-Beziehungen von Sommer und
Herzig [SH92] , Robinson und Peterson [RP72], Gas und Bernardini [GB78]
und Kayodorov et al. [KKTT68].
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8.3.2 Feinkristallines Material
Die Korngrenzenselbstdiﬀusion wurde zwischen 293 K und 373 K untersucht.
Dabei wurde das Radioiostop 110mAg verwendet. Die Glu¨htemperaturen so-
wie die Glu¨hzeiten der Diﬀusionsglu¨hungen wurden so gewa¨hlt, dass die Be-
dingung fu¨r Korngrenzendiﬀusion in Harrsions C-Regime eingehalten werden
konnte (α > 1).
Typische Diﬀusionsproﬁle der stark deformierten Proben nach einem ECAP-
Pass sind in Abb. 61 dargestellt. Der Einﬂuss der sta¨rkeren Deformation,
zweiter und dritter ECAP-Pass, auf die Diﬀusionseigenschaften wird erst im
weiteren Verlauf der Arbeit diskutiert. Bei der Betrachtung der Konzentrations-
Weg-Proﬁle fa¨llt auf, dass es mehrere Bereiche gibt die sich linear ﬁtten las-
sen. Dies deutet darauf hin, dass in den stark deformierten Proben verschie-
dene Kurzschlussdiﬀusionspfade existieren, welche eine ho¨here Diﬀusivita¨t
zeigen als relaxierte Großwinkelkorngrenzen. Diese Feststellung soll in der
Diskussion na¨her beleuchtet werden.
Die unterschiedlichen Diﬀusionspfade werden im Folgenden bezeichnet mit:
• langsam = relaxierte Großwinkelkorngrenzen, gekennzeichnet durch blaue
Symbole
• schnell = schneller Diﬀusionspfad (wird im Laufe der Diskussion den
Nichtgleichgewichtskorngrenzen zugeordnet, gekennzeichnet durch rote
Symbole
• ultraschnell = ultraschneller Diﬀusionspfad (wird im Laufe der Diskus-
sion perkolierter Porosita¨t zugeordnet, gekennzeichnet durch schwarze
Symbole
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Abbildung 61: Links: Gemessene Konzentrations-Weg Proﬁle zur Korngren-
zenselbstdiﬀusion in ECAP verformten Silber (nach dem ersten Pass). Um
die Proﬁle besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative spe-
ziﬁsche Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multi-
pliziert. Rechts: Arrhenius-Beziehung in ECAP-deformierten Silber (1. Pass)
verglichen mit der von Sommer und Herzig [SH92] gemessenen Arrhenius-
Beziehung fu¨r die Korngrenzendiﬀusion in grobkristallinem Silber.
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T [K] t [s] DV [m
2/s] α DKG [m
2/s] Kurzschlusspfad
293 1296000 2,20·10−37 1,48·105 3,62·10−16 schnell
293 1296000 2,20·10−37 1,48·105 1,70·10−15 ultraschnell
320 581400 7,87·10−34 1,17·104 1,38·10−15 schnell
320 581400 7,87·10−34 1,17·104 7,00·10−15 ultraschnell
348 432000 1,34·10−31 1,04·103 1,59·10−16 langsam
348 432000 1,34·10−31 1,04·103 6,71·10−15 schnell
373 259200 6,83·10−30 188 4,94·10−16 langsam
373 259200 6,83·10−30 188 1,10·10−14 schnell
Tabelle 14: Diﬀusionskoeﬃzienten der stark deformierten Silberproben nach
einem ECAP-Durchlauf in Abha¨ngigkeit von der Temperatur. Fu¨r die Be-
rechnung der Volumendiﬀusionskoeﬃzienten wurde die Arrhenius-Beziehung
von Lam et al. [LRMN73] verwendet. Die Bezeichnungen der Kurzschluss-
pfade sind dem Text zu entnehmen.
8.4 Diskussion
8.4.1 Thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur - Einﬂuss der Dif-
fusionsglu¨hungen
Fu¨r das stark plastisch verformte Silber konnte das EBSD-Verfahren zur
Analyse der Mikrostruktur verwendet werden. Um den Einﬂuss der Diﬀu-
sionsglu¨hungen auf die Stabilita¨t der Mikrostruktur einscha¨tzen zu ko¨nnen,
wurde dieselbe Probenstelle vor und nach dem Anlassen der Proben bei den
verwendeten Glu¨htemperaturen betrachtet. Da nur eine begrenzte Menge an
Probenmaterial zur Verfu¨gung stand, wurden mehrere Glu¨hungen an dersel-
ben Probe durchgefu¨hrt.
Abb. 62-66 zeigen EBSD Aufnahmen nach verschiedenen Glu¨hungen. Die
Glu¨htemperaturen entsprachen den fu¨r die Diﬀusionsmessungen verwende-
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ten Temperaturen. Bei 320 und 348 K sind die gewa¨hlten Glu¨hzeiten ku¨rzer
als die Glu¨hzeiten der Diﬀusionsmessungen bei der gleichen Temperatur. Bis
zu einer Temperatur von 348 K a¨ndert sich die Mikrostruktur der Proben,
unabha¨ngig vom Verformungsgrad, nicht. Bei der ho¨chsten Glu¨htemperatur
(373 K) ﬁndet Kornwachstum statt. Wa¨hrend bei den ECAP-Proben, wel-
che am schwa¨chsten verformt wurden (ein ECAP-Pass), nur einige Ko¨rner
wachsen, a¨ndert sich bei den sta¨rker verformten Proben die gesamte beobach-
tete Mikrostruktur. Nach einer Glu¨hung bei 473 K fu¨r 17 h sind alle Proben
vollsta¨ndig rekristallisiert.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Nach einer Glu¨hung bei 373 K fu¨r 3 d, entspricht der Diﬀusionsglu¨hung
bei der ho¨chsten Tempratur, konnte Kornwachstum festgestellt werden.
Wa¨hrend sich nach einem ECAP-Pass nur ein Teil der Mikrostruktur
vera¨ndert, wachsen die Ko¨rner nach zwei bzw. drei ECAP-Pa¨ssen im
gesamten beobachteten Bereich.
• Nach Glu¨hungen bei 320 K (fu¨r 3 d) und 348 K (1 d) ist kein signiﬁ-
kanter Einﬂuss auf die Mikrostruktur der Proben feststellbar.
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Abbildung 62: EBSD-Aufnahmen von stark plastisch verformtem Silber nach
dem ersten ECAP-Pass. Oben links: Mikrostruktur nach der Deformation.
Oben rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbehandlung bei 320
K fu¨r 3 Tage. Unten links: dieselbe Probenstelle nach zusa¨tzlicher thermischer
Vorbehandlung bei 348 K fu¨r einen Tag. Unten rechts: dieselbe Probenstel-
le nach zusa¨tzlicher thermischer Vorbehandlung fu¨r 17 Stunden bei 473 K.
Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
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Abbildung 63: EBSD-Aufnahmen von stark plastisch verformtem Silber nach
dem zweiten ECAP-Pass. Oben links: Mikrostruktur nach der Deformation.
Oben rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbehandlung bei 320
K fu¨r 3 Tage. Unten links: dieselbe Probenstelle nach zusa¨tzlicher thermi-
scher Vorbehandlung bei 348 K fu¨r einen Tag. Unten rechts: eine andere
Probenstelle nach zusa¨tzlicher thermischer Vorbehandlung fu¨r 17 Stunden
bei 473 K. Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
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Abbildung 64: EBSD-Aufnahmen von stark plastisch verformtem Silber nach
dem dritten ECAP-Pass. Oben links: Mikrostruktur nach der Deformation.
Oben rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbehandlung bei 320
K fu¨r 3 Tage. Unten links: dieselbe Probenstelle nach zusa¨tzlicher thermi-
scher Vorbehandlung bei 348 K fu¨r einen Tag. Unten rechts: eine andere
Probenstelle nach zusa¨tzlicher thermischer Vorbehandlung fu¨r 17 Stunden
bei 473 K. Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
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Abbildung 65: EBSD-Aufnahmen von stark plastisch verformtem Silber nach
dem ersten und zweiten ECAP-Pass, Oben links: Mikrostruktur nach dem
ersten Pass. Oben rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbehand-
lung bei 373 K fu¨r 3 Tage. Unten links: Ausgangszustand nach dem zweiten
ECAP-Pass. Unten rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbe-
handlung bei 373 K fu¨r 3 Tage. Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
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Abbildung 66: EBSD-Aufnahmen von stark plastisch verformtem Silber nach
dem dritten ECAP-Pass. Links: Ausgangszustand nach der Deformation.
Rechts: dieselbe Probenstelle nach thermischer Vorbehandlung bei 373 K
fu¨r 3 Tage. Farbkodierung nach inverser Polﬁgur [001].
8.4.2 Einﬂuss der sta¨rkeren Deformation auf das Diﬀusionsver-
halten
Im Falle von Silber konnte die Auswirkung des zweiten und dritten ECAP
Durchlaufes (Route A) auf den atomaren Transport untersucht werden. Eine
Analyse der Mikrostruktur (Abschnitt 6.1) zeigt, dass sich die mittlere Korn-
gro¨ße mit zunehmender Deformation erwartungsgema¨ß verringert. Welchen
Einﬂuss hat die ho¨here Verformung nun auf die Diﬀusion?
Vergleicht man die erhaltenen Diﬀusionskoeﬃzienten nach dem zweiten und
dritten ECAP-Pass (siehe Tab. 15 und Tab. 16) mit denen nach dem ers-
ten Pass, so stellt man fest, dass sich die Korngrenzendiﬀusion nicht weiter
erho¨ht, d. h. nach dem ersten Pass existieren bereits die schnellsten Diﬀusi-
onswege (Abb. 68). Eher das Gegenteil ist der Fall. Fast alle Proben zeigen
bei identischen Glu¨hbedingungen eine niedrigere Diﬀusivita¨t.
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Die schnellen Diﬀusionswege (vorher durch die roten Punkte dargestellt) sind
nach dem zweiten und dem dritten ECAP-Pass noch vorhanden, allerdings
nicht bei 373 K. Aus den Konzentrations-Weg-Proﬁlen bei 373 K konnte nur
ein Anteil ermittelt werden. Dieser entspricht der Diﬀusion entlang von Groß-
winkelkorngrenzen. Die letzten Messpunkte wurden nicht fu¨r die Auswertung
verwendet. Man kann vermuten, dass noch ein paar schnelle Diﬀusionswege
vorhanden sind. Allerdings reicht die Sensitivita¨t der Messmethode nicht aus,
um diese noch zu erfassen. Zudem zeigen die Mikrostrukturuntersuchungen
(Abschnitt 6.4.1), dass in dem beobachteten Bereich bei 373 K bereits Korn-
wachstum stattﬁndet. Verglichen mit dem ersten Pass wa¨chst jedoch nicht
nur ein Teil der Ko¨rner, sondern die Kornvergro¨berung geschieht im gesam-
ten Bereich.
Die ultraschnellen Diﬀusionswege (schwarze Punkte) konnten nur nach 3
ECAP-Pa¨ssen bei 320 K beobachtet werden. Die Ursache fu¨r dieses Ver-
halten der Ag-Proben nach sta¨rkerer Deformation ist noch nicht verstanden.
Bei den weiteren Berechnungen werden daher nur die Ag-Proben nach dem
ersten ECAP-Pass untersucht. Es kann jedoch zwei mo¨gliche Ursachen fu¨r
die langsamere Diﬀusion geben:
• Die schnellen und ultraschnellen Diﬀusionswege sind teilweise relaxiert.
• Die schnellen und ultraschnellen Diﬀusionswege sind nicht vollsta¨ndig
perkoliert. Dadurch sind die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten nicht
so hoch [CS06].
Zusammenfassung des Abschnittes:



























































































































































































































Abbildung 67: Gemessene Konzentrations-Weg Proﬁle zur Korngrenzen-
selbstdiﬀusion in feinkristallinem Silber. Links: Konzentrations-Weg-Proﬁle
nach dem zweiten ECAP-Pass. Rechts: Konzentrations-Weg-Proﬁle nach dem
dritten Pass. Um die Proﬁle besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde




T [K] t [s] DV [m
2/s] α DKG [m
2/s] Kurzschlusspfad
293 1296000 2,20·10−36 1,48·105 4,28·10−16 schnell
320 581400 7,87·10−34 1,17·104 3,88·10−16 schnell
348 432000 1,34·10−31 1,04·103 2,41·10−15 schnell
373 259200 6,83·10−30 188 5,80·10−16 langsam
Tabelle 15: Diﬀusionskoeﬃzienten und Glu¨hzeiten der stark deformierten Sil-
berproben nach zwei ECAP-Pa¨ssen. Die Volumendiﬀusionskoeﬃzienten und
α wurden nach der Arrhenius-Beziehung von Lam et al. [LRMN73] bestimmt.
T [K] t [s] DV [m
2/s] α DKG [m
2/s] Kurzschlusspfad
293 1296000 2,20·10−36 1,48·105 4,68·10−16 schnell
320 581400 7,87·10−34 1,17·104 5,77·10−15 ultraschnell
348 432000 1,34·10−31 1,04·103 1,23·10−14 schnell
373 259200 6,83·10−30 188 4,83·10−16 langsam
Tabelle 16: Diﬀusionskoeﬃzienten der stark deformierten Silberproben nach
drei ECAP-Pa¨ssen in Abha¨ngigkeit von der Temperatur. Die Volumendiﬀu-












































































Abbildung 68: Vergleich der Diﬀusionskoeﬃzienten in ECAP-verformten Ag
nach dem ersten, zweiten und dritten Pass mit der Arrhenius-Beziehung von
Sommer und Herzig [SH92].
8.4.3 Einﬂuss von Versetzungen auf die Ausdiﬀusion ins Volumen
Stark plastisch verformte Materialien weisen verglichen mit ihren rekristalli-
sierten grobkristallinen Gegenpart eine sehr hohe Versetzungsdichte auf (SPD
Materialien: typsicherweise 1014 m−2 - 1016 m−2, Beispiele: Ag [HGK+13], Cu
[SS+05] , grobkristalline rekristallisierte Metalle: 1010 m−2 [Got07]). Verset-
zungen gelten als Kurzschlussdiﬀusionspfade und ko¨nnen somit die Ausdiﬀu-
sion aus der Korngrenze in das angrenzende Kornvolumen erho¨hen [DGRH04][KE99].
144
8.4 Diskussion
Regime Bedingung DV,eﬀ [m




















DVt gdDd + (1− gd)DV [KE99] A-B
Tabelle 17: Diﬀusionsstadien nach dem Modell von Klinger [KE99] und Di-
vinski [DGRH04]. Der eﬀektive Ausdiﬀusionskoeﬃzient (DV,eﬀ) ist die U¨ber-
lagerung der Volumen- und Versetzungsdiﬀusion.
Klinger und Rabkin [KE99] haben durch detailierte Untersuchungen herraus-
gefunden, dass die Harrison Regime in Anwesenheit von hohen Versetzungs-
dichten erweitert werden mu¨ssen. Sie fu¨hrten zwei neue kinetische Regime,
D1 und D3, ein. Divinski et al. [DGRH04] fu¨hrten ein Zwischenregime, D2
(B-B), ein. In jedem der drei Regime wird der Volumendiﬀusionskoeﬃzient
durch einen eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten ersetzt, der durch die U¨ber-
lagerung von Versetzungsdiﬀusion und Volumendiﬀusion entsteht. In Tab.
17 sind die Regime mit ihren jeweiligen Bedingungen und dem zugeho¨rigen
eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten angegeben. Der Faktor gd steht fu¨r den Vol-
menanteil der Versetzungen. Na¨hert man den Bereich erho¨hter Diﬀusivita¨t
einer Versetzung durch einen Zylinder dessen Radius der Burgersvektor ist,
so erha¨lt man fu¨r den Faktor gd die folgende Gestalt [DGRH04]:
gd = πb
2ρ. (94)
Hierbei ist ρ die Versetzungsdichte innerhalb des Materials und b der Bur-
gersvektor. Mit der aus den DSC-Messungen bestimmten Versetzungsdichte
(1 Pass = 6, 80 · 1015 m−2) erha¨lt man fu¨r den Faktor gd einen Wert von:
gd = πb
2ρ = π(0, 288 · 10−9 m)2 · 6, 80 · 1015 m−2 = 1, 77 · 10−3. (95)
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Um quantitative Aussagen u¨ber den Einﬂuss von Versetzungen auf die Aus-
diﬀusion machen zu ko¨nnen, muss neben der Versetzungsdichte auch der
Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzienten (Dd) bekannt sein. Die Diﬀusion entlang
von Versetzungen ist in Silber ungefa¨hr einen Faktor 10 langsamer als Dif-
fusion entlang von relaxierten Großwinkelkorngrenzen [SH92]. Turnbull und
Hofmann haben die Diﬀusion entlang von Korngrenzen mit verschiedenen
Missorientierungswinkeln (9°,13°,16° und 28°), unter Stadium B Bedingun-
gen, im Temperaturintervall von 673 bis 797 K, bestimmt [TH54]. Herzig
und Sommer [SH92] verwendeten die Arrhenius-Darstellungen der 9°,13° und
16° Korngrenzen und berechneten anhand des ’dislocation pipe model’ ei-
ne neue Arrhenius-Beziehung fu¨r die Versetzungsdiﬀusion. Das ’dislocation
pipe model’ stellt einen Zusammenhang zwischen dem im Stadium B gemes-
senen Dreierprodukt, oder im Falle von Selbsdiﬀusion Zweierprodukt, und
dem Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzienten her:











Hierbei ist ld der Durchmesser des Versetzungskerns (ld ≈ 5·10−10 m) und d
der Versetzungsabstand in Kleinwinkelkorngrenzen mit Winkel Θ und b ist
der Burgersvektor fu¨r eine [100]-Kippkorngrenze in Ag (b = a[010] = 0,408
nm). Die von Sommer und Herzig berechente Arrhenius-Beziehung hat die
folgende Gestalt [SH92]:






Alle in dieser Arbeit gemessenen Konzentrations-Weg-Proﬁle erfu¨llen die Be-
dingungen fu¨r Diﬀusion im D1 Regime, da die mittlere Diﬀusionsla¨nge im
Kornvolumen kleiner ist als 0,3 b. Daher wird der eﬀektive Diﬀusionskoeﬃ-
zient durch g2dDd berechnet.
Aus Tab. 18 wird deutlich, dass die erho¨hte Ausdiﬀusion, aufgrund der hohen
Versetzungsdichte, einen signiﬁkanten Einﬂuss auf die Diﬀusions-Kinetik hat
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T [K] t [s] DV [m
2/s]
√
DVt [m] Dd [m
2/s] DV,eﬀ [m
2/s] αeﬀ
293 1296000 2,20·10−36 1,63·10−15 1,29·10−19 4,06·10−25 0,35
320 581400 7,87·10−34 2,18·10−14 1,80·10−18 5,65·10−24 0,14
348 432000 1,34·10−31 2,40·10−13 1,79·10−17 5,63·10−23 0,05
373 259200 6,83·10−30 1,33·10−12 1,04·10−16 3,27·10−22 0,03
Tabelle 18: Berechnung des eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten nach dem Mo-
dell von Klinger und Rabkin [KE99]. Der Volumendiﬀusionskoeﬃzient wurde
mit der Arrhenius-Beziehung von Lam et al. [LRMN73] bestimmt. Der Ver-
setzungsdiﬀusionskoeﬃzient wurde mit der nach Sommer und Herzig neu
berechneten Arrhenius-Beziehung berechnet [SH92].
(insbesondere oberhalb von 320 K), sofern die Versetzungsdichte wa¨hrend
der Diﬀusionsglu¨hung als konstant angenommen wird. Urspru¨nglich wurde
die Diﬀusion aus den Korngrenzen nur durch die Volumendiﬀusion (DV) be-
stimmt. In diesem Falle konnten alle Konzentrations-Weg-Proﬁle nach Har-
risons C-Kinetik ausgewertet werden (α > 1). Nach dem Modell von Rabkin
und Klinger [KE99] muss die Volumendiﬀusion aber durch einen neuen ef-
fektiven Diﬀusionskoeﬃzienten DV,eﬀ ersetzt werden, der aufgrund der hohen
Versetzungsdichte einige Dekaden gro¨ßer ist als die Volumendiﬀusion. Dem-
nach mu¨ssen die Konzentrations-Weg-Proﬁle bei 348 und 373 K nicht nach
Harrsions C-Kinetik, sondern nach Harrisons B-Kinetik ausgewertet werden,
da der Faktor αeﬀ kleiner ist als 0,1. Die bei 320 und 293 K durchgefu¨hrten
Diﬀusionsmessungen beﬁnden sich nach dem Modell im U¨bergangsbereich
zwischen Harrisons B und C-Regime. Nach 2 bzw. drei ECAP-Pa¨ssen ist der
Einﬂuss der Versetzungendichte auf die Ausdiﬀusion aus den Korngrenzen
vergleichbar, da der Parameter αeﬀ invers proportional zur Versetzungsdich-
te ist (siehe Gl. 98 weiter unten). Das Verha¨ltnis der Versetzungsdichten
zwischen dem 2 bzw. dritten Pass und dem ersten Pass ist ungefa¨hr 1 (2
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Pass: 0,9, 3 Pass 1,34, αeﬀ ist also nach dem zweiten Pass um einen Fak-
tor 1,11 kleiner und nach dem dritten ECAP-Pass ca. um einen Faktor 1,34
gro¨ßer als nach dem ersten Pass). Die Auswertung mu¨sste analog zum ersten
ECAP-Pass gea¨ndert werden.
Wie vera¨nderen sich nun die Diﬀusionskoeﬃzienten? Legt man die Arrhenius-
Beziehung von Sommer [SH92], welche durch Messungen am grobkristallinen
Ausgangsmaterial der ECAP-Proben veriﬁziert werden konnte, zugrunde, so
sollte bei 373 K Diﬀusion entlang relaxierter Großwinkelkorngrenzen mess-
bar sein, da
√
DKGt ca. 13,5 μm betra¨gt. Jedoch muss nach dem Modell
von Klinger und Rabkin das Konzentrations-Weg-Proﬁl nach Harrisons B-
Regime ausgewertet werden, wobei die Ausdiﬀusion aus den Korngrenzen
in das angrenzende Volumen durch den eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten be-
stimmt wird.
Die Auswertung des Konzentrations-Weg-Proﬁls bei 373 K muss also statt
nach Harrisons C-Kinetik nach der B-B-Kinetik von Divinski et al. [DHK+02a]
erfolgen. DieWerte fu¨r die Dreierprodukte bei 373 K betragen 1, 26·10−23m3/s
(langsame Anteil, neu ausgewertet) und 1, 38·10−22m3/s (schnelle Anteil, neu
ausgewertet). Dividiert man diese Werte durch die Korngrenzenbreite (δ=0,5
nm), so erha¨lt man fu¨r DKG = 2, 52 ·10−14m2/s (langsame Anteil, neu ausge-
wertet) und DKG = 2, 76 · 10−13 m2/s (schnelle Anteil, neu ausgewertet). Die
Diﬀusivita¨ten sind wesentlich schneller als Korngrenzendiﬀusion entlang von
relaxierten Großwinkelkorngrenzen, welche DKG = 6, 98 · 10−16m2/s betra¨gt.
Es ist jedoch physikalisch glaubwu¨rdiger, davon auszugehen dass die Diﬀusi-
on entlang gewo¨hnlicher Korngrenzen einen messbaren Beitrag liefert. Daher
steht die Auswertung nach dem Modell von Rabkin und Klinger [KE99] im
Widerspruch zu den Erwartungen.
Stellen wir nun einmal die experimentellen Daten und das Modell gegenu¨ber
um eine mo¨gliche Ursache fu¨r die oben genannten Problematik zu ﬁnden.




• die Versetzungsdichte zur Bestimmung des Volumenanteils der Verset-
zungen
• die temperaturabha¨ngigen Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzienten zur Be-
rechnung des eﬀektiven Ausdiﬀusionskoeﬃzienten.
Der Einﬂuss beider Gro¨ßen innerhalb des Modells soll kurz diskutiert werden
um eine Ursache fu¨r die Diskrepanz zwischen den nach dem Modell berech-
neten und im Experiment erwarteten Diﬀusionskoeﬃzienten zu ﬁnden.
Der Parameter αeﬀ ist invers proportional zur Versetzungsdichte und invers

















Um alle gemessenen Konzentrations-Weg Proﬁle auch weiterhin nach Har-
risons C-Kinetik auswerten zu ko¨nnen (αeﬀ > 1) mu¨sste also entweder die
Versetzungsdichte, um einen Faktor 30 (auf ca. 2, 1 · 1014 m−2), oder die ge-
messenen Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzienten, um einen Faktor 900, reduziert
werden.
Die Versetzungsdichte wurde in Abschnitt 4.1 anhand von kalorimetrischen
Messungen bestimmt. Der erhaltene Wert fu¨r die Versetzungsdichte ist ver-
gleichbar mit der von Hegedus et al. [HGK+13] bestimmten Versetzungsdich-
te ( 4, 2 ·1015 m−2) in Ag nach starker plastischer Deformation (ECAP BC4).
Wa¨re in der Probe nur eine Dichte von 2, 1 · 1014 m−2 vorhanden, welche
beno¨tigt wird um die Konzentrations-Weg-Proﬁle weiterhin nach Harrisons
C-Kinetik auswerten zu ko¨nnen, so wa¨re diese mit dem DSC kaum messbar
(Die Energie wu¨rde ca. 2 bis 3 mJ betragen). Da jedoch bereits alle Prozesse
beru¨cksichtigt wurden, welche einen Energiebeitrag zum Rekristallisationssi-
gnal liefern ko¨nnten, ist die Umrechnung der im DSC freigesetzten Energie
unter Verwendung von Formel 88 korrekt.
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Wie bereits beschrieben, berechneten Sommer und Herzig [SH92] die Arrhenius-
Beziehung fu¨r die Versetzungsdiﬀusion aus den experimentellen Daten von
Turnbull und Hofmann [TH54]. Diese neu berechnete Arrhenius-Beziehung
verglichen Sommer und Herzig mit den Diﬀusionskoeﬃzienten, welche sie aus
dem oberﬂa¨chennahen Bereich (bis zu 30 μmEindringtiefe) ihrer Konzentrations-
Weg Proﬁle im C-Regime ermittelten und stellten eine gute U¨bereinstimmung
mit der neu berechneten Arrhenius-Darstellung fest [SH92]. Daraus schlossen
sie, dass die vorderen Anteile der Konzentrations-Weg-Proﬁle durch Verset-
zungsdiﬀusion dominiert werden [SH92].
Fu¨r die Berechnungen wurde eine konstante Versetzungsdichte angenommen.
Die Mikrostrukturuntersuchungen im letzten Abschnitt haben jedoch gezeigt,
dass nach einer Glu¨hung bei 373 K fu¨r 3 d (entspricht genau den Bedingun-
gen fu¨r die Diﬀusionsglu¨hung) Kornvergro¨berung stattgefunden hat. Daher
ist davon auszugehen, dass auch die Versetzungsdichte abgenommen hat. Die
verbleibendende Versetzungsdichte nach den Diﬀusionsglu¨hungen ist jedoch
nicht bestimmt worden. Des Weiteren ist die zeitliche A¨nderung der Verset-
zungsdichte nicht bekannt. Daher kann nur mit einer konstanten Versetzungs-
dichte gerechnet werden. Als na¨chstes betrachten wir nun die Anwendbarkeit
des theoretischen Modells.
Divinski et al. [DGRH04] verwendeten das Modell von Klinger und Rabkin
[KE99] zur Beschreibung des Einﬂusses der erho¨hten Ausdiﬀusion auf die
Korngrenzenselbstdiﬀusion in α-Fe. Dazu nahmen sie eine Versetzungsdichte
von 1013 m−2 an, welche von Mehrer und Lubbehusen [ML89][ML90] mit-
tels TEM Jahre zuvor in α-Fe beobachtet worden war. (Anmerkung: Das
Paper von Mehrer et al. entha¨lt keine TEM-Aufnahme welche die genannte
Versetzungsdichte zeigt. Es wird im Paper lediglich erwa¨hnt, dass die Verset-
zungsdichte mit dem Transmissionselektronenmikroskop gemessen wurde.).
Unter Beru¨cksichtigung dieser Versetzungsdichte korrigierten Divinski et al.
die Kru¨mmung in ihrer Arrhenius-Darstellung [DGRH04].
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Der Einﬂuss der Versetzungsdichte auf die Diﬀusion in stark plastisch ver-
formten Material kann nicht eindeutig bestimmt werden. Die im Rahmen
dieser Arbeit bestimmte Versetzungsdichte ist nach dem verwendeten Mo-
dell korrekt. Die Gu¨te der von Herzig und Sommer [SH92] bzw. Turnbull
und Hofmann [TH54] experimentell ermittelten Versetzungsdiﬀusionskoeﬃ-
zienten kann nicht u¨berpru¨ft werden. Auch das Modell hat sich in der Li-
teratur bewa¨hrt [DGRH04]. Fu¨r die weitere Diskussion wurden deshalb die
urspru¨nglich bestimmten Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten verwendet.
Welchen Einﬂuss haben nun Versetzungen in relaxierten Materialien? Nimmt
man fu¨r die Versetzungsdichte bei 293 K in relaxiertem Silber einen Wert von
ρ = 1010 m−2 [Got07] an und setzt fu¨r den Versetzungsdiﬀusionskoeﬃzien-
ten den Werte von 1, 29 · 10−19 m2/s ein (nach [SH92]), so erha¨lt man fu¨r
den eﬀektiven Diﬀusionskoeﬀzienten (bei 293 K) einen Wert von 8, 7 · 10−37
m2/s (D1 Regime). Vergleicht man diesen Wert mit dem approximierten Vo-
lumendiﬀusionskoeﬃzienten nach Lam et al. (2, 20 · 10−36 m2/s) [LRMN73],
so erkennt man, dass die Volumendiﬀusion in relaxiertem grobkristallinem
Material mit einer niedrigen Versetzungsdichte nicht beeinﬂusst wird.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Setzt man eine konstante Versetzungsdichte von ca. 6,8 ·1015 m−2 in
Ag ( nach dem ersten ECAP Pass) vorraus, so mu¨sste aufgrund der
erho¨hten Ausdiﬀusion die Auswertung der Konzentrations-Weg-Proﬁle
vera¨ndert werden. Da sich die Versetzungsdichte jedoch wa¨hrend der
Diﬀusionsglu¨hungen a¨ndern kann, insbesondere bei 373 K, da bei die-
ser Temperatur bereits Kornwachstum auftritt, ist die Beru¨cksichtigung
des Einﬂusses der Versetzungsdichte schwierig und wird daher im Rah-
men dieser Arbeit nicht weiter diskutiert.
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8.5 Ursache der gemessenen erho¨hten Diﬀusivita¨ten -
Mo¨gliche schnelle und ultraschnelle Diﬀusionspfa-
de
Die gezeigten Konzentrations-Weg Proﬁle lassen auf eine hierarchische Struk-
tur von Diﬀusionspfaden schließen, welche bereits in verschiedenen Arbeiten
zur Diﬀusion in ultrafeinko¨rnigen Materialien gefunden wurden. Dies soll am
Beispiel von zwei Korngrenzendiﬀusionsproﬁlen (links: 373 K, rechts: 320 K,
Abb. 69) in plastisch verformten Silber nach einem ECAP-Pass ero¨rtert wer-
den. Das Konzentrations-Weg-Proﬁl bei 373 K (links in Abb. 69) zeigt zwei
Bereiche mit gaußschem Verhalten. Der vordere Anteil des Proﬁls, die blaue
Gerade, wird durch Diﬀusion entlang relaxierter Großwinkelkorngrenzen ver-
ursacht. Der zweite lineare Bereich, die rote Gerade, stellt einen schnelleren
Diﬀusionspfad dar, dessen Natur im Laufe der Diskussion erla¨utert wird.
Misst man die Diﬀusion nun bei tieferen Temperaturen, z. B. bei 320 K
(rechts in Abb. 69), so erha¨lt man ebenfalls ein Konzentrations-Weg-Proﬁl
mit zwei verschiedenen gaußschen Bereichen. Da in diesem Fall jedoch die
Diﬀusion entlang relaxierter Großwinkelkorngrenzen nicht messbar ist, muss
es zwei Diﬀusionspfade geben, die eine ho¨here Diﬀusivita¨t aufweisen als rela-
xierte Großwinkelkorngrenzen. Denkbare schnellere Diﬀusionswege in stark
plastisch verformten Materialien sind:




Jeder der oben genannten Diﬀusionswege wird nun einzeln diskutiert.
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Abbildung 69: Korngrenzenselbstdiﬀusion in mittels ECAP prozessiertem Ag
(ein Pass). Links: Konzentrations-Weg Proﬁl bei 373 K, die blaue Gerade
beschreibt die Diﬀusion entlang relaxierter Großwinkelkorngrenzen und die
rote Gerade beschreibt die Diﬀusion entlang eines mo¨glichen schnellen Dif-
fusionspfades. Rechts: Konzentrations-Weg Proﬁl bei 320 K, die rote Gera-
de beschreibt die Diﬀusion entlang des schnellen Kurzschlusspfades und die
schwarze Gerade die Diﬀusion entlang eines mo¨glichen ultraschnellen Diﬀu-
sionspfades.
8.5.1 Perkolierte Porosita¨t als ultraschneller Diﬀusionspfad
Ein mo¨glicher Bestandteil der Mikrostruktur von stark verformten Materia-
lien wurde in den Arbeiten von Divinski et al. [DRB+09] und Ribbe et al.
[RBSD09b][RBSD09a] beschrieben. Durch den Verformungsprozess kann es
zur Ausbildung eines Netzwerkes von oﬀenen inneren Grenzﬂa¨chen kommen,
welche sehr schnelle Diﬀusionspfade darstellen. Die Diﬀusion entlang dieser
inneren Oberﬂa¨chen sollte vergleichbar mit der Oberﬂa¨chendiﬀusion sein. Ei-
ne Methode zum Nachweis dieser inneren
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Abbildung 70: Konzentrations-Weg Proﬁle von ECAP verformten Ag nach
dem ersten Pass. Die Proben wurden bei 293 K fu¨r unterschiedliche Zeiten
(2 h und 14 d) geglu¨ht.
Grenzﬂa¨chen ist ein Diﬀusionsexperiment bei Raumtemperatur (293 K),
welches kurz nach der Tracerapplikation (2 Stunden) durchgefu¨hrt werden
muss. Abb. 70 zeigt den Vergleich dieses Diﬀusionsexperiments mit dem
14-ta¨gigen Diﬀusionsexperiment, welches ebenfalls bei 293 K durchgefu¨hrt
wurde. Der ermittelte Diﬀusionskoeﬃzient, des Kurzzeitexperiments, betra¨gt
3 ·10−14 m2/s und ist somit noch etwas mehr als eine Gro¨ßenordnung schnel-
ler als der ultraschnelle Diﬀusionspfad bei dieser Temperatur.
Handelt es sich also um perkolierte Porosita¨t? Lui et al. [LCAV91] haben mit
der embedded atom method (EAM) theoretische Berechnungen zur Ober-
ﬂa¨chendiﬀusion durchgefu¨hrt. Tab.19 zeigt die berechneten Aktivierungsent-
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halpien und Vorfaktoren fu¨r die Arrhenius-Darstellungen der Oberﬂa¨chen-
diﬀusion entlang der jeweiligen Oberﬂa¨che. Berechnet man nun das geo-
metrische Mittel (der Wert fu¨r die (100)ex wurde nicht verwendet, da der
Pra¨exponentialfaktor nicht bestimmt wurde) der verschiedenen temperatu-

















Abb. 71 zeigt einen Vergleich zwischen den theoretsich berechneten Ober-
ﬂa¨chendiﬀusionskoeﬃzienten [LCAV91], experimentell ermittelten Oberﬂa¨chen-
diﬀusionskoeﬃzienten (Geguzin et al. entnommen aus [Lan90]) und den expe-
rimentellen Daten dieser Arbeit. Die gemittelte Oberﬂa¨chendiﬀusion ist ca. 2
bis 4 Gro¨ßenordnungen schneller als die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten.
Das Kurzzeitexperiment (2 h bei 293 K, 70) zeigt jedoch eine gute U¨berein-
stimmung mit den zu tiefen Temperaturen approximierten experimentellen
Oberﬂa¨chendiﬀusionsdaten von Geguzin et al. (entnommen aus [Lan90]). Es
ko¨nnte sich um perkolierte Porosita¨t handeln.
Wie verha¨lt es sich mit den ultraschnellen (schwarze Kreise) Diﬀusionspfa-
den? Die berechneten Diﬀusionskoeﬃzienten sind ca. 1 Gro¨ßenordnung lang-
samer als die approximierten experimentellen Oberﬂa¨chendiﬀusionskoeﬃzi-
enten von Geguzin.
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Abbildung 71: Vergleich der experimentellen Daten mit Literaturwerten zur
Oberﬂa¨chendiﬀusion von Geguzin [Lan90], Nickelson und Parker (entnom-
men aus [Bla63]), Winegard und Chalmers (entnommen aus [Bla63]) und
theoretischen Ergebnissen von Lui et al. [LCAV91].
Dennoch ko¨nnte es sich bei diesen Proﬁlanteilen (Proﬁle bei 320 K und
293 K) ho¨chstwahrscheinlich auch um Porosita¨t handeln. Dies la¨sst sich wie
folgt erkla¨ren:
• Die Diﬀusion ﬁndet zuna¨chst entlang der oﬀenen Kana¨le (Porosita¨t),
welche sich bevorzugt an Tripellinien bilden ko¨nnten [Rib], statt.
• Anschließend ﬁndet Ausdiﬀusion entlang anderer Diﬀusionswege, z. B.
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Nichtgleichgewichtskorngrenzen, statt wodurch sich die Steigung des
Proﬁls a¨ndert. In diesem Fall mu¨ssten die Proﬁl nach den hierarchi-
schen Diﬀusionsmodell von Divinski [DHK+02a][DHK+02b] ausgewer-
tet werden, wodurch sich die Diﬀusionskoeﬃzienten erho¨hen und sich
dem Niveau der Oberﬂa¨chendiﬀusion na¨hern. (Fu¨r ein korrekte quan-
titative Untersuchung ist jedoch die Kenntnis der Mikrostruktur erfor-
derlich. Die oﬀenen Kana¨le konnten bis jetzt jedoch nicht zweifelsfrei
nachgewiesen werden)
Fu¨r die schnellen Diﬀusionswege wird ein Einﬂuss der Porosia¨t bei niedrigen
Temperaturen ausgeschlossen, da der Volumenanteil der mo¨glicherweise vor-
handenen Porosita¨t als relativ gering eingescha¨tzt wird. Durch Verwendung
eines Modells von Ribbe et al. [RSG+13] kann gezeigt werden, dass die per-
kolierte Poro¨sita¨t bei ho¨heren Temperaturen nicht stabil ist, da das Silber
eine mittlere Korngro¨ße von mehr als 500 nm besitzt. Im Folgenden werden
daher nur noch die schnellen Diﬀusionspfade (roten Dreiecke) diskutiert.
Kommentar: Die Interpretation, dass es sich bei den ultraschnellen Diﬀu-
sionswege um perkolierte Porosita¨t handelt ist nur eine Annhame, die noch
durch weitere Untersuchungen, z. B. mittels Focus Ionen Beam (siehe Arbei-
ten von Ribbe [RBSD09b][RBSD09a] und Divinski [DRB+09]), belegt werden
muss.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Durch ein Kurzzeitexperiment bei 293 K ist mo¨glicherweise perkolierte
Porosita¨t nachgewiesen worden. Der Volumenanteil scheint jedoch so
gering zu sein, dass die Diﬀusionsexperimente bei erho¨hten Tempera-
turen und la¨ngeren Glu¨hzeiten nicht beeinﬂusst werden.
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8.5.2 Spezielle Korngrenzen als Ursache fu¨r die schnellen Diﬀusi-
onspfade
Innerhalb eines Polykristalls gibt es eine Vielzahl von verschiedenen Korn-
grenzen. Jede Korngrenze besitzt abha¨ngig von der Missorientierung der be-
nachbarten Ko¨rner und der Korngrenzenebene eine andere Struktur, wel-
che zu unterschiedlichen Korngrenzeneigenschaften, u. a. Korngrenzenener-
gie und Korngrenzendiﬀusion, fu¨hrt [OH09][BSP+99]. Eine relaxierte grob-
kristalline Probe sollte eine zufa¨llige Korngrenzenwinkelverteilung besitzen,
welche von MacKenzie [Mac58] aufgestellt wurde (siehe Abb. 72).
Diﬀusionsmessungen an Ag-Bikristallen von Sommer et al. [SHTG95] ha-
ben gezeigt, dass es spezielle Korngrenzen gibt, deren Korngrenzendiﬀusi-
onskoeﬃzient deutlich von dem an Polykristallen gemessenen Diﬀusionsko-
eﬃzienten abweicht. Sommer stellte fest, dass die Diﬀusion entlang einer Σ5
(210) Korngrenze deutlich ho¨her ist als in einem Polykristall, wa¨hrend die
Korngrenzendiﬀusion in einer Σ 5 (310) Korngrenze signiﬁkant geringer ist
[Som92][SHTG95](siehe Abb. 73). Die schnellen Diﬀusionspfade sind ein we-
nig langsamer als die approximierten Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r die Σ5 (210)
Korngrenze, jedoch ist die Aktivierungsenthalpie im Rahmen der experimen-
tellen Fehler gleich. Werden durch die Deformation Σ5 (210) Korngrenzen er-
zeugt? Die EBSD-Bilder wurden unter Verwendung des Brandon-Kriteriums
[Bra66] auf die Existenz dieser speziellen Korngrenzen untersucht. Es hat sich
jedoch gezeigt, dass diese speziellen Korngrenzen in dem verwendeten Mate-
rial praktisch nicht vorkommen und somit keinen Einﬂuss auf den erho¨hten
atomaren Transport innerhalb des Materials haben.
159
8.5 Ursache der gemessenen erho¨hten Diﬀusivita¨ten - Mo¨gliche schnelle
und ultraschnelle Diﬀusionspfade
Abbildung 72: Mikrostruktur von ECAP-Ag (nach dem ersten Pass) nach ei-
ner thermischen Vorbehandlung bei 873 K fu¨r 17 h. Links: Farbkodierung
nach inverser Polﬁgur [001]. Rechts: Uniﬁed Grain Map. Die Rekristalli-
sationszwillinge (Bestimmung erfolgte mit der OIM-Software) wurden als
Grenzﬂa¨chen ignoriert um eine korrekte Darstellung der Ko¨rner zu erhalten.
Unten links: Korngrenzenwinkelverteilung des dargestellten Ausschnitts der
Mikrostruktur im Vergleich mit der zufa¨lligen Korngrenzenwinkelverteilung
nach MacKenzie [Mac58].
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Abbildung 73: Vergleich der experimentellen Daten mit der Diﬀusion entlang
spezieller Σ 5 Korngrenzen [Som92][SHTG95].
Zusammenfassung des Abschnitts:
• Die schnellen Diﬀusionswege ko¨nnen trotz der a¨hnlichen Aktivierungs-
enthalpien (Σ 5 (210) [SHTG95]: 37,4 kJ/mol, schnelle Diﬀusionswege
in ECAP-Ag (1 Pass): 40,5 kJ/mol) nicht durch die Existenz von Σ 5
(210) Korngrenzen erkla¨rt werden.
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Im Rahmen der Grundlagen sind bereits zwei theoretische Modelle zur Tri-
pelliniendiﬀusion beschrieben worden. Diese sollen nun im Bezug zu den
experimentellen Ergebnissen diskutiert werden. Im Falle von Silber gibt es
zwei verschiedene Anteile, die diskutiert werden mu¨ssen. Zuna¨chst ist zu
erwa¨hnen, dass aufgrund des großen mittleren Korndurchmessers (nach dem
ersten Pass) der Anteil der Tripellinien so gering ist, dass Tripelliniendiﬀusi-
on mit der Radiotracer-Methode praktisch nicht messbar sein sollte. Durch
weitere Verformung (zweiter Pass und dritter ECAP Pass) wird der Korn-
durchmesser verringert und somit der Anteil der Tripellinien erho¨ht.
• Tripellinienanteil nach dem ersten ECAP Pass:
gTri = 7, 81 · (5 · 10−10 m)2/(10−5 m)2 = 1, 95 · 10−8
• Tripellinienanteil nach dem zweiten ECAP Pass:
gTri = 7, 81 · (5 · 10−10 m)2/(4 · 10−6 m)2 = 1, 22 · 10−7
• Tripellinienanteil nach dem dritten ECAP Pass:
gTri = 7, 81 · (5 · 10−10 m)2/(1, 5−6 m)2 = 8, 67 · 10−7
Die Korngro¨ße von Silber betra¨gt nach dem 1 ECAP-Pass ca. 10 μm. Nach
Tab. 20 betra¨gt die mittlere Ausdiﬀusion entlang der Korngrenzen (
√
DKGt),
bei den entsprechenden Temperaturen, maximal 13,5 μm (Tab. 20). Fu¨r eine
Anwendung des Modells von Wang et al. [WYN05] mu¨sste die Ausdiﬀusion
jedoch wesentlich gro¨ßer sein als die Korngro¨ße. Daher kann das Modell von
Wang et al. [WYN05] in diesem Fall nicht angewendet werden.
Nach dem zweiten bzw. dritten ECAP-Pass entspricht die Migrationsla¨nge
entlang der Korngrenzen bei 373 K bereits dem 4-fachen bzw. nahezu dem
162
8.6 Tripellinien als Ursache fu¨r die schnelle Diﬀusion
T [K] t [s] DV,Ag [m
2/s]
√




293 1296000 2,20·10−36 1,69·10−15 1,77·10−18 1,51·10−6
320 581400 7,87·10−34 2,14·10−14 1,85·10−17 3,28·10−6
348 432000 1,34·10−31 2,41·10−13 1,45·10−16 7,91·10−6
373 259200 3,83·10−30 9,96·10−13 6,98·10−16 1,35·10−5
Tabelle 20: Mittlere Volumen - und Korngrenzendiﬀusionsla¨ngen in Silber in
Abha¨ngigkeit von der Glu¨hzeit und Glu¨htemperatur (nach dem ersten Pass).
Die Volumendiﬀusion wurde nach Lam et al. [LRMN73] und die Korngren-
zendiﬀusion nach Sommer und Herzig berechnet [SH92].
10-fachen des mittleren Korndurchmessers. Jedoch kann bei diesen Diﬀusi-
onsproﬁlen, zusa¨tzlich zur Diﬀusion entlang von relaxierten Großwinkelkorn-
grenzen, kein zweiter Anteil im Konzentration-Weg-Proﬁl geﬁttet werden,
dem Tripellininendiﬀusion zuzuordnen wa¨re.
Fu¨r die Konzentrations-Weg-Proﬁle bei 348 K (zweiter und dritter ECAP-
Pass) ko¨nnte man das Modell von Wang et al. [WYN05] anwenden.
Nach dem zweiten ECAP-Pass (fu¨r DTri,eﬀ wird der Diﬀusionskoeﬃzient der
schnellen Diﬀusionswege eingesetzt:)
DTri = DTri,eﬀ
6 · (gKG + gTri)
gTri
= 1, 59 · 104 ·DTri,eﬀ
Nach dem dritten ECAP-Pass
DTri = DTri,eﬀ
6 · (gKG + gTri)
gTri
= 6, 51 · 103 ·DTri,eﬀ.
Daraus ergeben sich Tripelliniendiﬀusionskoeﬃzienten von 3, 83 · 10−11 m2/s
(zweiter Pass) und 8, 00 · 10−11 m2/s (dritter Pass). Diese u¨bersteigen sogar
den gemittelten theoretischen Wert fu¨r Oberﬂa¨chendiﬀusion auf Ag bei 348
K (6, 97 · 10−12 m2/s) und sind somit nicht plausibel. Die Annahme scheint
also fu¨r die Auswertung der gemessenen Daten nicht geeignet zu sein. Bei
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293 und 320 K entspricht die Ausdiﬀusion entlang der Korngrenzen wieder
ungefa¨hr der Korngro¨ße, wodurch eine Auswertung nach dem Modell von
Wang et al. [WYN05] nicht mo¨glich ist.
Auch das Modell von Klinger et al. [KLP97] kann nicht angewendet werden,
da die Diﬀusionsproﬁle nicht die Bedingungen fu¨r das ’TGV’-Regime erfu¨llen,
bei dem die Ausdiﬀusion entlang der Korngrenzen kleiner sein muss als die
Korngro¨ße und die Diﬀusionsla¨nge innerhalb des Volumens gro¨ßer sein muss
als die Korngrenzenbreite.
Die Modelle der Tripelliniendiﬀusion sind also nicht anwendbar. Auch die ex-
perimentellen Ergebnisse sprechen gegen Tripelliniendiﬀusion als Ursache fu¨r
den erho¨hten atomaren Transport. Die schnellen Diﬀusionspfade sind nach
allen drei ECAP-Durchla¨ufen, außer nach 2 und 3 Pa¨ssen bei 373 K, mess-
bar. Die relative Aktivita¨t, welche in der Probe nachgewiesen wird, ist nach
sta¨rkerer Deformation geringer. Nimmt man an, dass die relative speziﬁsche
Aktivita¨t proportional zur Anzahl der zur Verfu¨gung stehenden Diﬀusionswe-
ge ist, so mu¨sste sich die relative speziﬁsche Aktivita¨t jedoch mit zunehmen-
der Verformung erho¨hen, da mehr Tripellinien fu¨r den atomaren Transport
zur Verfu¨gung stehen.
Zusammenfassend la¨sst sich sagen, dass die gemessenen Konzentrations-Weg-
Proﬁle nicht mit den Tripelliniendiﬀusionsmodellen ausgewertet werden ko¨nnen,
da zum einen die Bedingungen fu¨r die Lo¨sungen nicht erfu¨llt sind oder die
Anwendung der Modelle zu unglaubwu¨rdigen Werten fu¨r die Diﬀusionskoef-
ﬁzienten fu¨hrt. Folglich liefern Tripellinien in plastisch verformten Ag keinen
messbaren Beitrag zur Diﬀusion.
Zusammenfassung des Abschnitts:
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• Die schnellen Diﬀusionswege in stark plastisch verformten Silber wer-
den nicht durch Tripellinien verursacht.
8.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die
schnelle Diﬀusion
Nachdem in den drei vorherigen Abschnitten bereits perkolierte Porosita¨t,
spezielle Korngrenzen und Tripellinien als Ursache fu¨r den erho¨hten atoma-
ren Transport der schnellen Diﬀusionspfade ausgeschlossen wurden, wenden
wir uns nun den Modellen der sogenannten Nichtgleichgewichtskorngrenzen
zu. Diese beruhen, laut Theorie, auf der Absorption von Gitterdefekten, Leer-
stellen [Per02] oder Versetzungen [NRV93], und fu¨hren zu einem erho¨hten
freien Volumen innerhalb der Korngrenzen und folglich zu einer Erho¨hung
der Korngrenzendiﬀusion. Zuna¨chst verwenden wir den Borisov-Formalismus
[BGS64] an um die Korngrenzenexzessenergie zu berechnen, welche danach
zur Bestimmung der Versetzungsdichte in den Korngrenzen nach dem Modell
von Nazarov et al. [NRV96] benutzt wird. Im Folgenden werden nur noch die
schnellen Diﬀusionswege betrachtet.
8.7.1 Korngrenzenenergie - Anwendung des Borisov Formalismus
Das empirische Model von Borisov [BGS64] liefert einen Zusammenhang zwi-
schen der Korngrenzenenergie und den gemessenen Selbstdiﬀusionskoeﬃzien-
ten im Volumen und in der Korngrenze. Fu¨r die Berechnung der Korngren-











8.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die schnelle Diﬀusion
Unter Verwendung der gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten (Volmendiﬀusion
nach Lam et al. [LRMN73], Korngrenzendiﬀusion nach Sommer und Herzig
[SH92]) und Materialkonstanten fu¨r Silber (a0 = 0,408 nm) la¨sst sich die






















Experimentell sind die Werte fu¨r die Korngrenzenenergie, speziell fu¨r die
Energie einer Nichtgleichgewichtskorngrenze, nur schwer zu bestimmen. Ei-
ne Mo¨glichkeit ist das Vermessen der Korngrenzeno¨ﬀunungswinkel mit dem
Rasterkraftmikroskop nach thermischem A¨tzen [AR07]. Dabei ist es jedoch
wichtig, eine ausreichend große Anzahl an Korngrenzen zu vermessen um eine
aussagekra¨ftige Verteilung fu¨r die Korngrenzenenergie zu erhalten. Fu¨r die
Bestimmung der Energie einer Nichtgleichgewichtskorngrenze ist diese Me-
thode jedoch mit einer weiteren Schwierigkeit verbunden, der Identiﬁzierung
einer Nichtgleichgwichtskorngrenze als solche.
Nach dem Borisov-Formalismus betra¨gt die Korngrenzenergie von Silber
unter Verwendung der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten von Sommer und
Herzig [SH92] und Volumendiﬀusionskoeﬃzienten von Lam et al. [LRMN73]
0,5 Jm−2 (Tab. 36). Dieser Wert ist vergleichbar mit experimentell bestimm-
ten Werten von Fiala und Cadek [FC75] (γKG= 0,480 J/m
−2), Murr (γKG=
0,375 Jm−2) (entnommen aus [HH]) und Gu¨nther et al. [GKK92] (γKG= 0,5
Jm−2) fu¨r die Energie von Großwinkelkorngrenzen.
Die berechnete relative Exzessenergie fu¨r die schnellen Diﬀusionswege liegt
zwischen 8 und 12 %. Dieser Wert ist geringere als fu¨r ECAP verform-
tes Nickel (Δγ/γKG ≈ 0, 3 [DRR+11]), welches ebenfalls durch das ECAP-
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T DKG DNG,KG DV γKG γNG Δγ
[K] [m2/s] [m2/s] [m2/s] [J/m2] [J/m2] [J/m2]
293 1, 77 · 10−18 3, 90 · 10−16 2, 20 · 10−36 0,501 0,566 0,065
320 1, 86 · 10−17 1, 46 · 10−15 7, 78 · 10−34 0,500 0,558 0,058
348 1, 45 · 10−16 5, 35 · 10−15 1, 34 · 10−31 0,500 0,552 0,052
373 6, 99 · 10−16 1, 10 · 10−14 6, 83 · 10−30 0,499 0,542 0,043
Tabelle 21: Bestimmung der Korngrenzenernergie (γKG), Korngrenzenergie
der schnellen Diﬀusionswege (γNG) und Exzessenergie (Δγ) in Abha¨ngig-
keit von der Temperatur fu¨r stark verformtes Silber nach dem ersten ECAP
Pass (Volmendiﬀusion nach Lam et al. [LRMN73], Korngrenzendiﬀusion nach
Sommer und Herzig [SH92]).
Verfahren hergestellt wurde (Route BC4).
Wesentlich ho¨here Werte fu¨r die Exzessenergie von Nichtgleichgewichtskorn-
grenzen wurden von Amouyal und Rabkin [AR07], Nazarov et al. [NRV96]
und Zhilayev et al. [ZKS+05] bestimmt. Amouyal et al. haben in ultrafein-
kristallinem Cu jeweils 30 Korngrenzen (nach Auslagerungen bei 673 K fu¨r
15 min und 1073 K fu¨r 2 h) mit dem Rasterkraftmikroskop vermessen. Die
relative Korngrenzenenergie ist nach der Glu¨hung bei 673 K ca. einen Fak-
tor 2 gro¨ßer [AR07]. Dieser Wert ist vergleichbar mit Werten von Nazarov
et al. [NRV96] und einer Untersuchung an Ni von Zhilayev et al. [ZKS+05]
(γNG/γKG = 1, 4−1, 7, hierbei wurde das DSC als Messmethode verwendet).
Zusammenfassung des Abschnitts
• Die nach dem Borisov-Formalismus berechnete Korngrenzenenergie von
grobkristallinem Ag (Volumendiﬀusionskoeﬃzienten nach Lam et al.
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[LRMN73], Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten nach Sommer und Her-
zig [SH92]) stimmt sehr gut mit experimentellen Werten u¨berein.
• Die Exzessenergie der schnellen Diﬀusionswege betra¨gt nach dem
Borisov-Formalismus ca. 8-12 % der Energie einer Großwinkelkorngren-
ze in ausgelagertem Ag, welche ebenfalls mit dem Borisov-Formalismus
bestimmt wurde.
8.8 Korngrenzenversetzungen-Anwendung des Modells
von Nazarov
Aus der Korngrenzenexzessenergie la¨sst sich nun nach Nazarov et al. [NRV96]
zuna¨chst die Versetzungsdichte und anschließend das freie Volumen, welches









Nach Einsetzen der Materialkonstanten (G = 30 GPa, b = 0,288 nm, ν =
0,37, d = 10 μm) erha¨lt man fu¨r Silber eine Korngrenzenversetzungsdich-
te von 1-3·107 m−1. Die extrinsischen Korngrenzenversetzungen haben einen
Abstand von ca. 50 bis 80 nm. Nimmt man nun kubische Ko¨rner an, so la¨sst
sich mit der Beziehung ρKG = dρ/3 [NRV96] die Versetzungsdichte innerhalb
des Volumens abscha¨tzen (Tab. 22). Fu¨r Silber ergeben sich nach dem ers-
ten Pass Werte zwischen 3·1012 m−2 und 6·1012 m−2. Dieser Wert liegt drei
Gro¨ßenordnungen unterhalb des mittels DSC bestimmten experimentellen
Wertes.
(Kommentar: Da fu¨r Silber die Versetzungsdichte im Volumen durch expe-
rimentelle Methoden bestimmt wurde (DSC, ρ = 6, 8 · 10−15 m−2/s), la¨sst
sich aus dieser natu¨rlich die Exzessenenergie nach diesem einfachen Modell
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bestimmten. Zuna¨chst bestimmen wir aus der Korngrenzendichte im Volu-
men nach Nazarov et al. [NRV96] einfachem Modell die Versetzungsdichte
innerhalb der Korngrenze. Es ergibt sich ein Wert von ca. 2,3·1010m−2. Dies
ha¨tte einen Versetzungsabstand von 0,04 nm zur Folge. Der Abstand der Ver-
setzungen entspricht einem Siebtel des Burgersvektors im Volumen und ist
unphysikalisch. Diese einfache Rechnung zeigt erneut die Unvereinbarkeit der
aus experimentellen Daten gewonnenen Versetzungsdichte und den theoreti-
schen Modellen.)
Verwendet man ein einfaches geometrisches Argument, so la¨sst sich die Ver-
setzungsdichte innerhalb von kubischen Ko¨rnern durch ρV,e = 3ρ
2
KG. Es wird
angenommen, dass die Versetzungsabstand im Volumen identisch ist mit dem
Versetzungsabstand innerhalb der Korngrenze. Diese einfache U¨berlegung
fu¨hrt zu einer deutlich besseren U¨bereinstimmung zwischen den experimen-
tell (mit dem DSC) und theoretisch berechneten Versetzungsdichten im Vo-
lumen von Silber (Tab. 22).
Kommentar: Diese Annahme liefert Werte zwischen 5, 0 · 1014 m−2 und 1, 2 ·
1015 m−2. Verwendet man nun ρV,e = 3ρ2KG um aus den experimentellen
Versetzungsdichten (DSC, ρ = 6, 8 · 10−15 m−2/s) auf die Korngrenzenver-
setzungsdichte zuru¨ckzurechnen so erha¨lt man einen Werte von 4, 8 · 107m−1
(Versetzungsabstand betra¨gt 21 nm). Daraus ergibt sich eine Exzessenergie
von 0,16 Jm−2
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Die Berechnung der Versetzungsdichte aus der Exzessenergie innerhalb
der Korngrenze (schnelle Diﬀusionswege) ergibt physikalisch sinnvolle
Werte. Die Versetzungskerne wu¨rden noch nicht u¨berlappen.
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T [K] Δγ[J/m2] ρKG [m
−1] dVer,KG [nm] ρ [m−2] ρV,e [m−2]
293 0,065 1,97·107 50,8 5,90·1012 1,16·1015
320 0,058 1,76·107 56,7 5,29·1012 9,29·1014
348 0,052 1,58·107 63,1 4,75·1012 7,48·1014
373 0,043 1,30·107 77,1 3,89·1012 5,07·1014
Tabelle 22: Berechnung der Versetzungsdichte im Volumen (ρ) , in der Korn-
grenze ρKG und Berechnung des Versetzungsabstandes (dVer,KG in Korngren-
zen von stark plastisch verformtem Silber (1 Pass) nach dem Modell von
Nazarov [NRV96] in Abha¨ngigkeit von der Temperatur. ρV,e ist die Verset-
zungsdichte nach ρV,e = 3ρ
2
KG.
8.8.1 Quantiﬁzierung des freien Volumens - Anwendung der Mo-
delle von Nazarov und Perevezentsev
Die erho¨hte Korngrenzenselbstdiﬀusion in Ag deutet auf ein erho¨htes frei-
es Volumen in den Korngrenzen des stark deformierten Materials hin. Un-
ter Verwendung der unabha¨ngigen Modelle von Nazarov et al. [NRV96] und
Perevezentsev [Per02] soll das freie Volumen nun quantiﬁziert werden.
Beide Modelle beschreiben die Entstehung von Nichtgleichgewichtskorngren-
zen durch die Absorption von freiem Volumen. Wa¨hrend das Modell von
Nazarov et al. [NRV96] jedoch auf Versetzungen basiert, wird der Nichtgleich-
gewichtszustand in dem Modell von Perevezentsev durch die Absorption von
Leerstellen erzeugt [Per02].
Durch die erho¨hte Versetzungsdichte dehnt sich das Material in allen 3 Di-











Das Modell von Perevezentsev [Per02] basiert auf der Absorption von Leer-
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stellen. Das zusa¨tzliche freie Volumen a¨ndert den Korngrenzendiﬀusionsko-
eﬃzieten in der folgenden Form:

















Durch die Verwendung der Abscha¨tzungen von Perevezentsev ergibt sich fu¨r
das Kompressionsmodul der Korngrenze (KKG,Ag = 2GKG(1−ν)/(3(1−2ν)),
GKGa
3
0 = 50kBTm) ein Wert von 20,3 GPa, ca. ein Fu¨nftel des Kompressi-
onsmoduls im Korninneren (KV = 100 GPa).
Aus den experimentellen Diﬀusionsdaten la¨sst sich nun das Exzessvolumen
der Nichtgleichgewichtskorngrenzen bestimmen (Tab. 23). Diese Werte mu¨ssen
nun mit dem freien Volumen innerhalb einer relaxierten Korngrenze vergli-
chen werden, um ein Maß fu¨r das relative Exzessvolumen zum erhalten. Dazu
wird das atomare Volumen durch eine Kugel mit dem materialspeziﬁschen
Atomradius berechnet. Wu¨rschum et al. haben mittels diﬀerentieller Dila-
tometrie gezeigt, dass Korngrenzen verglichen mit dem Kornvolumen ein
Exzessvolumen von ca. 7% besitzen [SOS12]. Das atomare Volumen einer
Korngrenze la¨sst sich also durch das 1,07-fache des atomaren Volumens in-
nerhalb des Korns abscha¨tzen.
Das berechnete atomare Exzessvolumen betra¨gt nach demModell von Pereve-
zentsev [Per02] fu¨r Silber 10-16%. In den Korngrenzen wu¨rde also jedes
sechste bis zehnte Atom durch eine Leerstelle ersetzt werden. Nahe dem
Schmelzpunkt betra¨gt die Leerstellenkonzentration 10−4, also jeder 10000ste
Gitterplatz ist nicht besetzt. (Durch starke plastische Deformation werden
Exzessleerstellenkonzentraionen zwischen 10−5 und 10−4 erzeugt. Fu¨r Silber
bestimmten Hegedus et al. einen Wert 5 ·10−5 [HGK+13].) Die nach dem Mo-
dell berechnete Menge an freiem Volumen innerhalb einer Korngrenze ha¨tte
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einen großen Einﬂuss auf die Struktur der Korngrenzen und somit folglich
auch auf die Stabilita¨t des Materials.
Um nun beide Modelle miteinander vergleichen zu ko¨nnen, ist es sinnvoll,
dass durch die Versetzungen eingebrachte freie Volumen in Relation zum Vo-
lumen der Korngrenze zu rechnen und auf diese Weise mit dem durch Leer-
stellen verursachten freien Volumen vergleichen zu ko¨nnen. Analog zu Divin-
ski et al. [DGRH04] la¨sst sich der Bereich einer Versetzung der zu erho¨hter
Diﬀusivita¨t beitra¨gt na¨herungsweise als ein Zylinder mit Radius bKG betrach-
ten. Das eingebrachte freie Volumen einer Korngrenzenversetzung ist jedoch
geringer, da eine Versetzung kein Schlauch bestehend aus freiem Volumen







Abbildung 74: Schematische Darstellung der Korngrenzenversetzungen.
Rechts: Korngrenzenversetzungen in einer Struktur aus kubischen Ko¨rnern.
Links: Vergro¨ßerung der Korngrenze. Die Korngrenzenversetzungen werden
zur Abscha¨tzung des freien Volumens durch einen Zylinder mit dem Burgers-
vektor bKG = b/2 dargestellt. Die Korngrenze entspricht einem Quader mit
dem Volumen d·d·δ.
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293 1, 77 · 10−18 3, 90 · 10−16 2, 12 · 10−30 16,0
320 1, 86 · 10−17 1, 46 · 10−15 1, 90 · 10−30 14,2
348 1, 45 · 10−16 5, 35 · 10−15 1, 71 · 10−30 12,8
373 6, 99 · 10−16 1, 10 · 10−14 1, 40 · 10−30 10,5
Tabelle 23: Bestimmung des Exzessvolumens ΔvKG in Abha¨ngigkeit von der
Temperatur fu¨r stark verformtes Silber unter Verwendung des Modells von
Perevezentsev [Per02]. Die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten wurden mit
der Arrhenius-Beziehung von Sommer und Herzig bestimmt [SH92].
das freie Volumen angesehen werden.
Fu¨r eine einfache Na¨herung wa¨hlen wir bKG = b/2. Folglich ist das Volumen
ho¨herer Diﬀusivita¨t einer Versetzung ΔvVer = π(b/2)
2·d. Das Gesamtvolumen
aller Korngrenzenversetzungen innerhalb einer Korngrenze wird beschrieben
durch ΔvVer,KG = π(b)
2 · d2ρKG (ρKG = N/dVer, N : Anzahl der Versetzungen
in einer Korngrenze). Nimmt man kubische Ko¨rner an, so kann man das
Volumen der Korngrenze schreiben als d2 · δ:
ΔvVer.KG =
π(b/2)2 · d2ρKG




Mit diesen einfachen U¨berlegungen la¨sst sich das durch die extrinsischen
Versetzungen in die Korngrenzen eingebaute freie Volumen auf maximal
0,4 % abscha¨tzen. Das auf Versetzungen basierende Modell von Nazarov et
al. [NRV96] liefert gegenu¨ber dem auf Leerstellen basierenden Modell von
Perevezentsev [Per02] also die physikalisch sinnvollere Beschreibung fu¨r das
freie Volumen innerhalb von Korngrenzen.
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T [K] ρV [m
−2] ξ ρV, e [m−2] ξe
293 5,90·1012 7,17·10−7 1,16·1015 1,41·10−4
320 5,29·1012 6,42·10−7 9,32·1014 1,13·10−4
348 4,75·1012 5,77·10−7 7,54·1014 9,15·10−5
373 3,89·1012 4,73·10−7 5,05·1014 6,13·10−5
Tabelle 24: Berechnung des freien Volumen nach dem Modell von Nazarov et
al. [NRV96] fu¨r ECAP-verformtes Silber. ξe wurde durch ρV,e berechnet.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Das freie Volumen in den schnellen Diﬀusionswege la¨sst sich besser
durch ein auf Versetzungen basierendes Modell beschreiben, als durch
die Absorption von Leerstellen, wie von Perevezentsev vorgeschlagen
[Per02].
8.8.2 Relaxation der schnellen Diﬀusionspfade
Im Folgenden soll die thermische Stabilita¨t der schnellen Diﬀusionspfade dis-
kutiert werden. Dazu wurden die Proben vor den eigentlichen Diﬀusionsex-
perimenten einer thermischen Vorbehandlung unterzogen. Die anschließende
Diﬀusionsglu¨hung erfolgte immer bei 293 K fu¨r 14 d um weitere mikrostruk-
turelle Vera¨nderungen zu minimieren.
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Abbildung 75: EBSD-Bilder von verformtem Silber nach einem ECAP Pass.
Oben links: unbehandelte Probe. Oben rechts: dieselbe Probenstelle nach
Anlassen bei 373 K fu¨r 3 Tage. Unten links: dieselbe Probenstelle nach ei-
ner zusa¨tzlichen Glu¨hung bei 473 K fu¨r 17 h. Farbkodierung nach inverser
Polﬁgur [001].
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Abbildung 76: Diﬀusionsproﬁle in stark verformtem Silber (1Pass) nach un-
terschiedlichen Anlasstemperaturen. Das Diﬀusionsexperiment wurde jeweils
bei 293 K durchgefphrt. Die Glu¨hzeit betrug 14 d. Erla¨uterungen zu den
thermischen Vorbehandlungen sind dem Text zu entnehmen. Um die Proﬁ-
le besser miteinander vergleichen zu ko¨nnen, wurde die relative speziﬁsche
Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle mit dem angegebenen Faktor multipliziert.
Die fu¨r diese Experimente verwendeten Proben wurden bereits bei vor-
herigen Diﬀusionsmessungen verwendet. Daher wird jede Probe mit ihrer
Vorgeschichte betrachtet.
Abb. 76 zeigt die Konzentrations-Weg-Proﬁle nach unterschiedlichen Anlas-
stemperaturen. Alle Diﬀusionsexperimente erfolgten nach den thermischen
Vorbehandlungen bei Raumtemperatur um etwas u¨ber die Stabilita¨t der un-
terschiedlichen Kurzschlusswege zu lernen. Zum besseren Versta¨ndnis der
Ergebnisse wurde zusa¨tzlich eine Analyse der Mikrostruktur nach den ent-
sprechenden Auslagerungstemperaturen durchgefu¨hrt. Abb. 75 zeigt einen
Vergleich zwischen der Mikrostruktur der Proben im unbehandelten ECAP-
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T [K] DKG [m
2/s] τNazarov[s] τV arin [s] τSangal [s] τLojkowski [s]
293 1, 77 · 10−18 1, 72 · 108 1, 12 · 1023 4, 86 · 1021 2, 87 · 104
320 1, 86 · 10−16 1, 79 · 107 3, 40 · 1020 1, 49 · 1019 2983
348 1, 45 · 10−17 2, 48 · 106 2, 18 · 1018 9, 52 · 1016 416
373 6, 98 · 10−16 5, 54 · 105 4, 57 · 1016 2, 00 · 1015 92
473 7, 16 · 10−14 6861 5, 45 · 1011 2, 34 · 1010 1,1
673 1, 21 · 10−11 58 2, 07 · 106 9, 06 · 104 0,01
873 1, 95 · 10−10 5 2575 113 0,001
Tabelle 25: Relaxationszeit in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r stark
verformtes Silber nach dem 1 ECAP-Pass unter Verwendung der Modells von
Nazarov [Naz00] Varin und Kurzdlowski [VK83], Sangal und Tangri [ST89]
und Lojkowski [VRH79][WS86]. Die Formeln fu¨r die verschiedenen Relaxati-
onszeiten lassen sich dem Theorieteil entnehmen.
Silber (1 Pass) und nach einer Glu¨hung bei 373 fu¨r 3 Tage. Wa¨hrend des An-
lassens sind Teile der Probe rekristallisiert. Diese Bereiche der Probe scheinen
also die mobilsten und ’instabilsten’ Korngrenzen zu beinhalten. Die im An-
schluss bei 293 K durchgefu¨hrte Diﬀusionsmessung zeigt, dass nur noch die
schnellen Diﬀusionspfade gemessen werden konnten (gemessener Diﬀusions-
koeﬃzient: 3, 61 ·10−16 m−2/s). Die fu¨r den ultraschnellen Anteil verantwort-
lichen Diﬀusionswege, mo¨glicherweise perkolierte Porosita¨t, welche wa¨hrend
der Temperaturbehandlung zusammensintert, scheinen bereits relaxiert zu
sein.
Nach einer weiteren Glu¨hung bei 473 K fu¨r 17 h scheint die Probe vollsta¨ndig
rekristallisiert zu sein (Abb. 75). Alle Korngrenzen der betrachteten Proben-
stelle haben sich bewegt und die mittlere Korngro¨ße sowie die Orientierungen
der Ko¨rner hat sich vollsta¨ndig vera¨ndert. Betrachtet man die kalorimetri-
schen Messungen, so ist dies versta¨ndlich, da die Rekristallisation im DSC
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oberhalb von 440 K einsetzt.
Welche Auswirkungen hat die Rekristallisation nun auf das Diﬀusionsver-
halten? Es zeigte sich, dass trotz einer vera¨nderten Mikrostruktur bei 293
K immer noch erho¨hter atomarer Transport, verglichen mit gewo¨hnlichen
Großwinkelkorngrenzen, messbar war (gemessener Diﬀusionskoeﬃzient: 4, 82·
10−16 m−2/s). Wie ist dies nun zu erkla¨ren? Dazu betrachten wir die Mo-
delle zur Bestimmung der Relaxationszeit von Nichtgleichgewichtskorngren-
zen. Unter Verwendung der Materialkonstanten von Silber ( Schermodul G
= 30 GPa, atomaren Volumens Va = 1, 25 · 10−29 m3, Korngrenzenbreite
δ = 5 · 10−10 m, Burgersvektor b = 0,288 nm), der mittleren Korngro¨ße nach
dem ersten ECAP-Pass ( d = 10 μm) und den Korngrenzen- (nach Som-
mer und Herzig [SH92]) bzw. Volumendiﬀusionskoeﬃzienten (von Lam et al.
[LRMN73]) lassen sich temperaturabha¨ngigen Relaxationszeiten fu¨r die ver-
schiedenen Modelle bestimmen (Tab. 25).
Das Modell von Lojkowski [VRH79][WS86] liefert die ku¨rzesten Relaxati-
onszeiten. Kann es dennoch zur Beschreibung der schnellen Diﬀusionspfade
verwendet werden? Die schnellen Diﬀusionspfade sind nach einer 3-ta¨gigen
Glu¨hung bei 373 K noch vorhanden. Das Modell von Lojkowski [VRH79][WS86]
sagt jedoch eine Relaxationszeit von 136 s voraus und eignet sich daher nicht
fu¨r die Beschreibung. Dies ko¨nnte daran liegen, dass dieses Modell nicht den
vollsta¨ndigen Relaxationsprozess beschreibt.
Im Gegensatz dazu sind die nach den Modellen von Varin und Kurzdlow-
ski [VK83] und von Sangal und Tangri [ST89] berechneten Relaxationszei-
ten ausreichend groß um die Diﬀusionseigenschaften der Silber-Proben nach
dem ersten ECAP-Pass zu erkla¨ren. Jedoch ist die Stabilita¨t der Korngren-
zen auch bei 473 K noch außerordentlich hoch ( τV arin = 5, 45 · 1011 s,
τSangal = 2, 34 · 1010 s). Der Grund dafu¨r ist, dass in beiden Modellen die
Volumendiﬀusion der geschwindigkeitsbestimmende Prozess ist.
Nach dem Modell von Nazarov [Naz00] sind die Relaxationszeiten τ bis 373
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K noch gro¨ßer als die Glu¨hzeit t. Bei 473 K ist die Glu¨hzeit der thermi-
schen Vorbehandlung jedoch la¨nger als die Relaxationszeit. Folglich sollten
alle schnellen Diﬀusionspfade relaxiert sein. Auch das Nazarov-Modell erfasst
die Probeneigenschaften nicht vollsta¨ndig.
Eine andere bei 373 K (fu¨r 3 d) und 473 K (fu¨r 17 h) vorbehandelte Probe
(gemessener Diﬀusionskoeﬃzient fu¨r den schnellen Anteil (rot): 6, 64 · 10−16
m−2/s, langsamer Anteil (blau): 3, 25 · 10−18 m−2/s) wurde einer weiteren
Glu¨hung bei 473 K fu¨r 8 Tage unterzogen. Im Anschluss erfolgte eine Diﬀu-
sionsmessung bei Raumtemperatur (293 K) fu¨r 14 Tage. Das Diﬀusionspro-
ﬁl zeigt weiterhin zwei Bereiche mit gaußschem Verhalten. Die blaue Gera-
de stellt wieder die Diﬀusion entlang relaxierter Großwinkelkorngrenzen dar
(3, 3 · 10−18 m2/s), und die rote Gerade steht fu¨r einen schnellen Diﬀusions-
pfad (1, 0 ·10−16 m2/s), siehe Abb. 77. Der Diﬀusionskoeﬃzient hat sich nach
dieser zusa¨tzlichen Glu¨hung um einen Faktor 7 verringert. Daraus la¨sst sich
schließen, dass die schnellen Diﬀusionspfade weiter relaxiert sind.
Dies spricht gegen die Modelle von Sangal und Tangri [ST89] und Varin und
Kurzdlowski [VK83], da diese wesentlich la¨ngere Relaxationszeiten (2, 34·1010
s bzw. 5, 45 · 1011 s, siehe Tab. 25) vorhersagen.
Wie vera¨ndert sich die Mikrostruktur infolge der zusa¨tzlichen Glu¨hung? Eine
anschließende Analyse der Mikrostruktur zeigt, dass keine weitere Kornver-
gro¨ßerung stattgefunden hat und daher auch keine weitere Bewegung der
Korngrenzen(Abb.78). Dies la¨sst sich angesichts der unterschiedlichen trei-
benden Kra¨fte fu¨r Rekristallisation und Kornvergro¨ßerung verstehen.
Aufgrund des großen Korndurchmessers ist die treibende Kraft fu¨r eine weite-
re Kornvergro¨berung und somit eine weitere Bewegung der Korngrenzen sehr
gering. Sie ist proportional zum Kru¨mmungsradius der Korngrenze pKW =
2γKG/R [Got07]. Sezt man nun fu¨r die Korngrenzenenergie von Silber 0,5
J/m2
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Abbildung 77: Diﬀusionsproﬁle von Silber nach dem ersten Pass in Abha¨ngig-
keit von der thermischen Vorbehandlung.
und fu¨r den Kornradius 20 μm ein, so erha¨lt man fu¨r die treibende Kraft
einen Wert von 0,05 MPa. Im Vergleich zur Rekristallisation ist die treibende
Kraft jedoch gering. Diese wird im Wesentlichen durch die in den Versetzun-
gen gespeicherte Energie verursacht. Die treibende Kraft fu¨r die Rekristallisa-
tion la¨sst sich schreiben als pRe = 0, 5ρGb
2. Setzt man nun die Werte fu¨r das
verformte Silber ein (G = 30 GPa, b = 0,288nm, ρ = 6, 8 ·1015 m−2) so ergibt
sich fu¨r die treibende Kraft der Rekristallisation p = 8,5 MPa. Die treiben-
den Kra¨fte fu¨r Rekristallisation und Kornwachstum unterscheiden sich also
um einen Faktor 170. Die Geschwindigkeit (vKG = pM) mit der sich eine
Korngrenze bewegt ist das Produkt aus Mobilita¨t (M) und treibender Kraft
(p) [Got07].
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Abbildung 78: EBSD-Bilder einer deformierten Silberprobe nach dem ersten
Pass. Links: nach Auslagerung bei 473 K fu¨r 17 Stunden. Die Probe wurde
bereits bei 320 K fu¨r 3 Tage und bei 348 K fu¨r einen Tag ausgelagert. Rechts:
nach weiterem Anlassen bei 473 K fu¨r 8 Tage. Gezeigt wird dieselbe Proben-
stelle nach den jeweiligen Glu¨hungen. Farbkodierung nach inverser Polﬁgur
[001].
Die Mobilita¨t einer Korngrenze folgt einer Arrhenius-Beziehung [Got07]:






Dadurch ist zu erkla¨ren, dass nach abgeschlossener Rekristallisation bei der-
selben Temperatur kein weiteres Kornwachstum stattﬁndet. Bei gleichblei-
bender Mobilita¨t aber geringerer treibender Kraft verringert sich die Migra-
tionsgeschwindigkeit um denselben Faktor.
Keines der oben genannten Modelle kann die gemessenen Diﬀusionsdaten in
ECAP verformten Silber nach einem Pass vollsta¨ndig erkla¨ren. Wa¨hrend die
Modelle von Lojkowski [VRH79][WS86] und Nazarov [Naz00] zu kurze Rela-
xationszeiten vorhersagen, liefern die Modelle von Sangal und Tangri [ST89]
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und von Varin und Kurzdlowski [VK83] zu lange Relaxationszeiten. Das Mo-
dell von Nazarov [Naz00] ist verglichen mit den anderen drei Modellen jedoch
die beste Beschreibung fu¨r die Relaxationszeit. Ein mo¨glicher Grund fu¨r den
Unterschied zwischen dem beobachteten und den nach dem Nazarov-Modell
vorhergesagten Relaxationsverhalten ko¨nnte die nicht beru¨cksichtigte Verset-
zungsdynamik sein. Das Modell (genau wie die drei anderen Modelle) geht
von einer bestimmten Ausgangsdichte der Versetzungen aus, welche im Lau-
fe der Zeit abgebaut wird. Wa¨hrend der Rekristallisation durchlaufen die
Korngrenzen jedoch Bereiche hoher Versetzungsdichte und lassen hinter sich
einen Bereich niedriger Versetzungsdichte zuru¨ck. Es ist durchaus mo¨glich,
dass ein Teil dieser Versetzungen von den Korngrenzen aufgenommen wird
und somit weiterhin das freie Volumen innerhalb der Korngrenzen erho¨ht.
Dies wu¨rde bedeuten, dass nach der Glu¨hung bei 473 K fu¨r 17 h immer
noch extrinsische Korngrenzenversetzungen in einigen Korngrenzen vorhan-
den sind, welche wa¨hrend der 8-ta¨gigen Glu¨hung bei 473 K teilweise annihi-
lieren. Da sich die Korngrenzen in diesem Zeitraum nicht bewegen, nehmen
sie keine weiteren oder weniger Gitterdefekte auf. Dadurch verringert sich
das Exzessvolumen der Korngrenzen. Folglich verringert sich auch der Korn-
grenzendiﬀusionskoeﬃzient.
Weitere Proben wurden nun bei 673 K und 873 K fu¨r jeweils 17 h geglu¨ht.
Diese zeigen bei den anschließenden Diﬀusionsexperimenten bei 293 K keine
erho¨hte Korngrenzendiﬀusion mehr.
Nach dem zweiten und dem dritten ECAP-Pass wurde die Stabilita¨t der
Korngrenzen ebenfalls untersucht. Aufgrund der bereits angesprochenen Streu-
ung der Diﬀusionsdaten, wurden nur Proben verwendet in denen zuvor schnel-
le Diﬀusionspfade messbar waren. Auch hier zeigt sich, dass die schnellen
Diﬀusionswege auch nach einer Glu¨hung bei 473 K fu¨r 14 h noch stabil sind.
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Abbildung 79: Konzentrations-Weg-Proﬁle von ECAP-verformtem Silber
nach dem zweiten (links) und dritten ECAP-Pass (rechts). Die Proben wur-
den bei den angegebenen Temperaturen ausgelagert und anschließend erfolgte
eine Diﬀusionsglu¨hung bei 293 K fu¨r 14 d.
Eine alternative Erkla¨rung fu¨r den erho¨hten atomaren Transport nach
stattgefundener Rekristallisation ko¨nnte ’eingezwa¨ngte’ Rekristallisation sein.
Die Ko¨rner sind aufgrund der niedrigen Rekristallisationstemperatur nicht in
der Lage sich so auszurichten, dass Korngrenzen mit der niedrigst mo¨glichen
Energie entstehen. Stattdessen entsteht ein hoher Anteil von Hochenergie-
Korngrenzen, welche schnelle Diﬀusionspfade darstellen ko¨nnten. Simula-
tionen von Omsted et al. [OH09] zeigen, dass Korngrenzen mit gleichen
Missorientierungswinkeln sehr unterschiedliche Korngrenzenenergien besitz-
ten ko¨nnen. Es wa¨re daher denkbar, dass sich bei niedrigen Rekristallisati-
onstemperaturen zuna¨chst Korngrenzen mit hoher Energie bilden, die mit
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zunehmender Glu¨hzeit oder Glu¨htemperatur in Korngrenzen mit niedrigerer
Energie relaxieren.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Das Modell von Nazarov [Naz00] beschreibt das Relaxationsverhalten
der Silberproben nach dem ersten Pass qualitativ am besten.
• Auch nach abgeschlossener Rekristallisation lassen sich noch die schnel-
len Diﬀusionswege in stark verformten Ag messen. Es gibt zwei mo¨gli-
che Erkla¨rung:
• Wa¨hrend der Rekristallisation sammelt die Korngrenzen Gitterdefek-
te auf, welche das erho¨hte freie Volumen der schnellen Diﬀusionswege
aufrecht erhalten,
• durch die Rekristallisation bei tiefen Temperaturen ko¨nnen die benach-
barten Ko¨rner sich nicht so ausrichten, dass eine Korngrenze mit mi-
nimaler Energie entsteht. Diese Hochenergiekorngrenzen ermo¨glichen
dann den erho¨hten atomaren Transport.
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9 Darstellung der Messergebnisse in α-Ti
9.1 Charakterisierung der Mikrostruktur der Ausgans-
materialien
Die Mikrostruktur der Titanproben wurde mit dem Transmissionselektro-
nenmikroskop untersucht. Das EBSD-Verfahren konnte aufgrund der schwie-
rig zu polierenden Proben nicht verwendet werden, da die Probenoberﬂa¨che
trotz immenser Anstrengungen nicht ausreichend gut genug pra¨pariert wer-
den konnte. Abb. 80 zeigt die typische Mikrostruktur von Titan nach der
Deformation mittels ECAP (Route BC 4 bei 300°C). Die mittlere Korngro¨ße
betra¨gt ca. 300 nm.
Abbildung 80: Mikrostruktur von α-Ti nach Verformung mittels ECAP (Rou-
te BC 4). Links: Hellfeldaufnahme mit dem Transmissionselektronenmikro-
skop. Rechts: Dunkelfeldaufnahme an derselben Stelle.
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400nm 400nm
Abbildung 81: Mikrostruktur von α-Ti nach Verformung mittels ECAP-C
(Route BC 8). Links: Hellfeldaufnahme mit dem Transmissionselektronenmi-
kroskop. Rechts: Dunkelfeldaufnahme an derselben Stelle.
Eine vergleichbare Mikrostruktur zeigen die mittels ECAP-Conform ver-
formte Probe (Abb. 81). Auch hier betra¨gt die mittlere Korngro¨ße ca. 300
nm. Genauere Untersuchungen von Sabirov et al. [SPPMA+11] haben ge-
zeigt, dass die Proben entlang der Rondenachse (entlang der spa¨teren Diﬀusi-
onsrichtung) elongierte Ko¨rner aufweisen. In transversaler Richtung (stimmt
mit der in dieser Arbeit betrachteten Richtung u¨berein) betra¨gt der mittlere
Korndurchmesser ca. 200 nm, wa¨hrend in longitudinaler Richtung die Korn-
gro¨ße zwischen 200 und 600 nm liegt [SPPMA+11]. Der Anteil der Großwin-
kelkorngrenzen wird in der Arbeit von Sabirov mit ungefa¨hr 60 % angegeben
[SPPMA+11].
Das grobkristalline Titan, welches fu¨r die Co-Diﬀusion verwendet wurde,
konnte nach der Erholungsglu¨hung (1123 K fu¨r 72 h) mit einen Digitalmi-




Abbildung 82: Phasendiagramm von Titan in Abha¨ngigkeit von Druck und
Temperatur (entnommen aus [DRT03], Daten aus [SVC82]).
Aufgrund des hohen mechanischen Drucks, der wa¨hrend des ECAP-Prozesses
auf die Titanproben ausgeu¨bt wird, ko¨nnte sich das α-Ti in die ω-Hochdruckphase
umwandeln. Abb. 82 zeigt das Phasendiagramm von Titan in Abha¨ngigkeit
von Druck und Temperatur. Zur Analyse wurde das Ro¨ntgendiﬀraktometer
verwendet. In der Literatur gibt es Studien, bei denen die Phasenumwand-
lung durch Verformung bei variablen Dru¨cken (5 Umdrehungen bei 3, 4 und 5
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GPa) in einer HPT-Anlage untersucht wurde [IKHR08]. Die ω-Phase tritt ab
einem Druck von 4 GPa auf. Die Ru¨ckumwandlung von ω-Ti in α-Ti ﬁndet
oberhalb von 428 K statt [IKHR08] (gemessen mit dem DSC).
Die unterschiedlichen Titanproben zeigen sehr verschiedene Ro¨ntgendiﬀrak-
togramme. Dennoch sind alle Peaks eindeutig dem hexagonalen α-Ti zu-
zuordnen. Daraus folgt, dass weder nach dem ECAP-Prozess noch nach der
Deformation mittels ECAP-Conform und anschließendem Drawing der Volu-
menanteil der Hochdruckphase (ω-Ti) ausreichend groß ist, um mittels Ro¨nt-
gendiﬀraktometrie beobachtet werden zu ko¨nnen. Es wird daher auch kein
Einﬂuss auf die Diﬀusionseigenschaften von α-Ti erwartet.
Die relative Intensita¨t der Ro¨ntgenreﬂexe unterscheidet sich jedoch je nach
Herstellungsverfahren. Wa¨hrend die Proben nach dem ECAP-Prozess eine
Vielzahl verschiedener Kristallorientierungen zeigen, die auch theoretisch be-
rechnet werden ko¨nnen, zeigen die mittels ECAP-Conform und Drawing ver-
formten Proben eine deutliche Textur. Der (1010) - Reﬂex ist sehr dominant,
wa¨hrend die zu anderen Orientierungen zugeho¨rigen Ro¨ntgenreﬂexe entwe-
der gar nicht vorhanden sind, oder im Vergleich zum (1010) - Reﬂex nur
eine sehr schwache Intensita¨t aufweisen. Dies spricht fu¨r eine ausgepra¨gte
Verformungstextur des α-Titan. Sabirov et al. [SPPMA+11] haben dies am
selben Material ebenfalls mit Goniometer-Messungen festgestellt. Diese Tex-
tur ist charakteristisch fu¨r mittels Drahtziehen hergestelltes Titan [Con81].
Da das Ausgangsmaterial fu¨r die ECAP-Proben die gleiche Textur aufweist,
la¨sst darauf schließen, dass diese Proben ebenfalls mittels Drahziehen her-
gestellt wurden. Nach dem ECAP-Prozess ist die starke Textur jedoch nicht
mehr vorhanden, d. h. der ECAP-Prozess fu¨hrt zu einer Umorientierung der
Ko¨rner. Die fu¨r die Diﬀusionsexperimente verwendeten grobkristallinen α-Ti
Proben wurden zuvor einer Erholungsglu¨hung bei 1123 K fu¨r 72 Stunden
unterzogen. Durch diese Glu¨hung verschwindet die anfa¨ngliche Textur.
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Abbildung 83: Ro¨ntgendiﬀraktorgramme der grobkristallinen α-Ti Proben.
Links: grobkristallines α-Ti im Ausgangzustand. Rechts: grobkristallines α-
Ti nach einer Erholungsglu¨hung bei 1123 K fu¨r 72 h.
































































Abbildung 84: Ro¨ntgendiﬀraktorgramme der verformten α-Ti Proben. Links:
α-Ti nach ECAP BC4. Rechts: α-Ti nach ECAP-Conform.
9.3 Temperaturabha¨ngigkeit der Ha¨rte
Eine weitere Mo¨glichkeit die thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur zu un-
tersuchen ist das Messen von mechanischen Eigenschaften in Abha¨ngigkeit
von der Temperatur. Ein einfaches Verfahren ist die Ha¨rtemessung nach
Vickers, welche bereits beschrieben wurde.
Die Hall-Petch Beziehung beschreibt die Abha¨ngigkeit der Fließspannung von
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der mittleren Korngro¨ße [Hal51][Pet53]:




Eine analoge Beziehung wurde fu¨r die Ha¨rte, gemessen mittels Indentations-
verfahren, gefunden [Hal54]:




Erho¨ht sich nun die Korngro¨ße als Folge der Rekristallisation, so nimmt
die Vickers-Ha¨rte nach der Ha¨rte-Hall-Patch-Beziehung ab. Die Titanproben
wurden zwischen 373 K und 973 K alle 100 K fu¨r 17 h in einem Widerstands-
ofen ausgelagert. Im Anschluss erfolgten Indentationsmessungen. Fu¨r jeden
Datenpunkt wurde die Ha¨rte aus 20 Vickers-Eindru¨cken (Haltezeit: 20s, 1
kg Last) gemittelt und der experimentelle Fehler bestimmt. Abb. 85 zeigt
die Vickers-Ha¨rte in Abha¨ngigkeit von der thermischen Vorbehandlung. Die
durchgezogenen Linien dienen nur zur Fu¨hrung der Augen. Sie basieren nicht
auf einem mathematischen Modell. Unabha¨ngig vom Herstellungsprozess des
Materials (ECAP, ECAP-C oder grobkristallines Material (vermutlich Draht-
ziehen)) ist der qualitative Verlauf der Kurven a¨hnlich. Nach Auslagerung
oberhalb von 573 K unterscheidet sich die Ha¨rte des jeweiligen Materials si-
gniﬁkant von der Ha¨rte des Materials im urspru¨nglichen Zustand. Dies ist
auf Rekristallisation und Kornwachstum zuru¨ckzufu¨hren. Die Diﬀusionsmes-
sungen in den plastisch verformten Proben sollten also mo¨glichst unterhalb
von 673 k durchgefu¨hrt werden.
Die geringere gemessene Vickers-Ha¨rte der mittels ECAP verformten α-Ti
nach einer Glu¨hung bei 373 K fu¨r 17 h ist vermutlich auf Inhomogenita¨ten
innerhalb der ECAP-Proben zuru¨ckzufu¨hren. Das verwendete Probenstu¨ck
stammt mo¨glicherweise aus einem Bereich am Ende oder Anfang der Probe
und ist nicht vollsta¨ndig verformt worden.
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Abbildung 85: Vickers-Ha¨rte der verschiedenen Titanproben (Ausgangsmate-
rial fu¨r ECAP, α-Ti nach ECAP BC4, α-Ti nach ECAP-C) in Abha¨ngigkeit
von der thermischen Vorbehandlung. Jede Probe wurde 17 h bei der ent-
sprechenden Temperatur geglu¨ht. Die Werte beschreiben die Korngro¨ße des
ECAP-Ti berechnet nach der Beziehung von Hu und Cline (entnommen aus
[Arm70]).
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Der leichte Anstieg der Vickers-Ha¨rte der ECAP-Conform (ECAP-C) Pro-
ben nach einer Glu¨hung bei 473 K fu¨r 17 h ko¨nnte durch Segregation von
Fremdelementen an Versetzungen und Korngrenzen begru¨ndet werden. Das
verwendete α-Ti hat einen ho¨heren Anteil an Verunreinigungen (Grade 4)
als die grobkristallinen und die ECAP Proben.
Legt man die bekannte Ha¨rte-Hall-Patch-Beziehung von Hu und Cline (ent-
nommen aus [Arm70]) zugrunde, so la¨sst sich na¨herungsweise die mittlere
Korngro¨ße des Materials bestimmen (Die Werte gelten nur fu¨r das α-Ti nach
ECAP, Abb. 85). Die berechneten Werte unterscha¨tzen die mittels TEM er-
mittelte Korngro¨ße.
Im Gegensatz zum Kurvenverlauf unterscheiden sich die absoluten Ha¨rte-
werte drastisch. Dies la¨sst sich durch Unterschiede in der Probenreinheit
begru¨nden. Der Einﬂuss von interstitiellen Verunreinigungen wurde in ei-
ner Reihe von Arbeiten diskutiert (Zusammenfassung siehe [Con81]). Brown,
Folkmann und Schussler konnten die Brinell-Ha¨rte von Titan in Abha¨ngig-
keit vom Stickstoﬀ-, Eisen-, Sauerstoﬀ-,Kohlenstoﬀ- und Eisengehalt in einer
Formel zusammenfassen (entnommen aus [Con81], Original [BFS56]):










Die Brinell-Ha¨rte muss zum Vergleich noch in die entsprechende Vickers-
Ha¨rte umgerechnet werden. Na¨herungsweise multipliziert man dazu die Brinell-
Ha¨rte mit einem Faktor 0,95:
HV = 0, 95HB. (112)
Die gestrichelten Linien in Abb. 85 entsprechen den mit Gl. 111 berechneten
und in Tab. 26 und Tab. 27 angegeben Werten fu¨r die Vicker-Ha¨rte der
unterschiedlichen Titanproben.
Aus der Vickers-Ha¨rte la¨sst sich durch die Beziehung
HV ≈ 3 · σy (113)
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N [Gew%] O [Gew%] C [Gew%] Fe [Gew%] HV
< 0,01 < 0,1 < 0,01 < 0,04 142,2
Tabelle 26: Verunreinigungsgehalt der Elemente N, O, C und Fe in den
grobkristallinen Proben und ECAP-Ti (BC4). Die Vickers-Ha¨rte wurde mit
der Formel von Brown, Folkmann und Schussler bestimmt (entnommen aus
[Con81], Original [BFS56]).
N [Gew%] O [Gew%] C [Gew%] Fe [Gew%] HV
< 0,05 < 0,4 < 0,1 < 0,5 241,2
Tabelle 27: Verunreinigungsgehalt der Elemente N, O,C und Fe im ECAP-C
Ti (BC8).Die Vickers-Ha¨rte wurde mit der Formel von Brown, Folkmann und
Schussler bestimmt (entnommen aus [Con81], Original [BFS56]).
die Fließgrenze des Materials ermitteln [ZLZ11][AWZ+10][LE03]. Anhand
von Zugversuchen fanden Sabirov et al. [SPPMA+11] fu¨r α-Ti, identisch
mit dem ECAP-C Material dieser Arbeit), fu¨r die Fließgrenze einen leicht
ho¨heren Wert von 1220 MPa.
9.4 Darstellung der Diﬀusionexperimente in α-Ti
Wie bereits in der Einleitung angedeutet wurde, sollte im Rahmen dieser Ar-
beit die Korngrenzendiﬀusion in stark verformten Materialien mit der Korn-
grenzendiﬀusion in relaxierten grobkristallinen Materialien verglichen wer-
den. Im Falle von Titan wurden dazu drei verschiedene Radioisotope verwen-
det, welche sich u¨ber unterschiedliche Diﬀusionsmechanismen innerhalb des
Titan-Gitters bewegen. Wa¨hrend die Radioisotope 44Ti und 110mAg mittels
Leerstellenmechanismus diﬀundieren, ist 57Co als sogenannter ’schneller Dif-
fusor’ in α-Ti bekannt, der sich interstitiell bewegt [NK85][NSH85][NKMO83].
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T HV,BC4 σy,BC4 HV,BC8,2 σy,BC8,2
[K] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa]
unbehandelt 2304±61 768±20 2924±34 974±12
373 K 2165±56 721±19 3003±65 1001±22
473 K 2271±25 757± 9 3067±40 1022±14
573 K 2257±128 752±45 2930±36 976±12
673 K 1963±56 654±19 2805±33 935±11
773 K 1353±53 451±18 2292±51 764±17
873 K 1274±22 423± 8 2277±48 760±14
Tabelle 28: Darstellung der Vickers-Ha¨rte und der Fließgrenze des plastisch
verformten α-Ti in Abha¨ngigkeit von der thermischen Vorbehandlung.
Daher sind die Diﬀusionsergebnisse nach substitutionell und interstitiell dif-
fundierenden Elementen unterteilt.
9.4.1 Darstellung der Ergebnisse zur Korngrenzendiﬀusion von
substitutionell gelo¨sten Elementen in α-Ti
Die Experimente zur Bestimmung der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten von
44Ti und 110mAg in α-Ti wurden zwischen 473 und 613 K durchgefu¨hrt. Fu¨r
die Klassiﬁkation nach Harrison muss die Volumendiﬀusion des jeweiligen
Elementes bekannt sein.
Die Selbstdiﬀusion in α-Ti ist sowohl in Polykristallen [LD63][Dym80] als
auch in Einkristallen [HWV91][KCFM97](Abb. 86) mit der Radiotracer-Methode
untersucht worden. Dabei wurde das Radioiostops 44Ti verwendet.
Zur Berechnung der Parameter α und β wurden die an Einkristallen gemesse-
nen Volumendiﬀusionsdaten von Ko¨ppers et al. [KCFM97][Ko¨96] und Herzig
et al. [HWV91] verwendet, da hier ein mo¨glicher Einﬂuss von Kurzschlussdif-
fusionspfaden (Korngrenzen) auf die Volumendiﬀusion ausgeschlossen werden
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T [K] Q [kJ/mol] D0 [m
2/s] Reinheit [%] Referenz
963 - 1123 122,7 6,4·10−12 99,9 [LD63]
1013 - 1149 169,1 6,6·10−9 99,97 [Dym80]
776 - 1132 192,8 1,7·10−8 siehe Text [HWV91]
873 1133 303,0 1,35·10−3 siehe Text [KCFM97]
Tabelle 29: Selbstdiﬀusion in α-Ti verschiedener Reinheiten.
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Der enorme Unterschied der Aktivierungsenthalpien la¨sst sich durch die un-
terschiedliche Probenreinheit begru¨nden. Es wird angenommen, dass die in
der Ti-Matrix ultraschnell diﬀundierenden Elemente Fe, Ni und Co einen
signiﬁkanten Einﬂuss auf die Volumenselbstdiﬀusion haben. Herzig et al.
[HWV91] verwendeten fu¨r ihre Volumendiﬀusionsmessungen Ti-Einkristalle
mit einem Fe- und Ni-Gehalt von ungefa¨hr 40 ppm, wa¨hrend in den Messun-
gen von Ko¨ppers et al. [KCFM97] sehr reine Ti-Einkristalle mit Verunreini-
gungsanteilen fu¨r Fe, Co und Ni von weniger als 1 ppm (Fe: 0.02 ppm, Ni:
< 0.015 ppm Co: 0.007 ppm, gemessenen mittels Sekunda¨rer Ionenmassen-
spektrometrie (SIMS)) verwendet wurden. Ko¨ppers et al. [KCFM97] fu¨hrten
zusa¨tzlich zwei Diﬀusionsexperimente in Einkristallen mit ho¨herem Fe-Gehalt
durch (Fe: 50 ppm, Ni: < 0.44 ppm, Co: 10 ppm). Die gemessenen Diﬀusi-
onskoeﬃzienten liegen zwischen den von Ko¨ppers et al. [KCFM97] (reinere
Einkristalle) und Herzig et al. [HWV91] bestimmten Werten (unreinere Ein-
kristalle). Jedoch ist zu beachten, dass sich die Konzentrationen aller drei
Elemente (Fe,Ni und Co) gea¨ndert haben und somit kann die Erho¨hung der
Diﬀusion nicht nur durch die vera¨nderte Fe-Konzentration begru¨ndet werden.
195
9.4 Darstellung der Diﬀusionexperimente in α-Ti
Dies geht auch aus Untersuchungen von Perez et al. [PAD96] hervor, der die
Diﬀusion von Hf und Zr in α-Ti in Abha¨ngigkeit vom Fe-Gehalt untersuchte.
Die bisherigen theoretischen Modelle erkla¨ren den Anstieg der Diﬀusivita¨t
mit steigendem Anteil an Verunreinigungen (Fe) durch die Entstehung von
Leerstellen-Fe-Atom Paaren, welche schneller diﬀundieren als die Leerstel-
len selbst. Nach Frank [Fra91] ko¨nnen solche Paare aus Leerstelle und Fe-
Atome ’Super-Spru¨nge’ ausfu¨hren. Die zuru¨ckgelegte Distanz kann gro¨ßer
sein als die Gitterkonstante und sogar gro¨ßer als der mittlere Abstand der















Ein vergleichbarer Einﬂuss der Probenreinheit wurde auch fu¨r die Korngren-
zenselbstdiﬀusion in α-Ti gefunden. Da in den Arbeiten von Ko¨ppers und
Vieregge die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten nur im B-Regime gemessen
wurden, das Zweierprodukt ist proportional zur Wurzel des Volumendiﬀu-
sionskoeﬃzienten, kann der Einﬂuss nicht genau bestimmt werden. Diﬀusi-
onsmessungen in grobkristallinem Material unter den Bedingungen der C-
Kinetik (α > 1) ko¨nnten zum besseren Versta¨ndnis beitragen, da in diesem
Regime die ermittelten Diﬀusionskoeﬃzienten unabha¨ngig von der Volumen-
diﬀusion sind. Experimentell sind diese Bedingungen fu¨r Titan jedoch sehr
schwierig zu realisieren, da von sehr langen Glu¨hzeiten bei tiefen Tempera-
turen auszugehen ist.
Zusammenfassend la¨sst sich sagen, dass der Einﬂuss der Probenreinheit, ins-
besondere von Fe, Ni und Co, auf die Selbstdiﬀusion in Titan noch nicht
ausreichend gut verstanden ist. Dazu mu¨sste man die Selbstdiﬀusionskoef-
ﬁzienten in Abha¨ngigkeit des Fremdstoﬀgehaltes jedes einzelnen Elementes
bestimmten. Aus diesem Grund mu¨sste man idealerweise die Volumendif-
fusion an Einkristallen und die Korngrenzendiﬀusion an Polykristallen mit
identischer Reinheit bestimmen. Einkristalle dieser Reinheit standen jedoch
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nicht zur Verfu¨gung, weshalb nur die bereits in der Literatur vorhandenen
Arrhenius-Beziehungen fu¨r die Berechnungen verwendet werden konnten.
Da die Volumendiﬀusion von Ag in grobko¨rnigem Titan bisher noch nicht ge-
messen wurde, kann die Klassiﬁkation nach Harrison nicht zweifelsfrei durch-
gefu¨hrt werden. Fu¨r substitutionell diﬀundierende Elemente wie Ag ist jedoch
bekannt, dass die Volumendiﬀusion ein bis zwei Gro¨ßenordnungen schneller
oder langsamer als die Volumendiﬀusion der jeweiligen Matrix, in diesem Fall
α-Ti, ist [Meh07]. Die Volumendiﬀusion von Ag in α-Zr, welches α-Ti sehr
a¨hnlich ist, ist bei gleichen homologen Temperaturen langsamer und folgt
somit der genannten Regel.
Als Abscha¨tzung fu¨r die Diﬀusivita¨t von Ag in α-Ti kann die Volumendiﬀu-
sion von Au in α-Ti herangezogen werden, welche mithilfe der Rutherford-
Backscatter-Methode gemessen wurde. Dabei konnte die folgende Arrhenius-
beziehung fu¨r die Diﬀusion von Au in α-Ti zwischen 823 und 1023 K ermittelt
werden [dSFB+94]:








Da Ag und Au homologe Elemente sind, nehmen wir fu¨r Ag eine a¨hnliche
Diﬀusivita¨t wie fu¨r Au an.
Die Glu¨htemperaturen und Glu¨hzeiten wurden sowohl fu¨r die Korngrenzen-
Selbstdiﬀusion als auch fu¨r die Fremddiﬀusion von 110mAg so gewa¨hlt, dass
die Bedingungen fu¨r Diﬀusion in Harrsions C-Regime eingehalten werden
konnten, um den Korngrenzendiﬀusionskoeﬀzienten direkt zu bestimmen.
Tra¨gt man nun den natu¨rlichen Logarithmus der mittleren Konzentration
gegen das Quadrat der Eindringtiefe auf, so erha¨lt man den erwarteten gauß-
schen
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Abbildung 86: Volumendiﬀusion von 44Ti [KCFM97][HWV91][LD63][Dym80]
und Au in α-Ti [dSFB+94].
Verlauf, siehe Abb. 87. Die experimentell ermittelten Diﬀusionskoeﬃzi-
enten und Parameter sind in Tab. 30 und Tab. 31 zu ﬁnden.
Bei 573 K und 673 K wurden ebenfalls Messungen (110mAg in α-Ti) in
grobko¨rnigem Titan durchgefu¨hrt und mit den ermittelten Diﬀusionskoef-
ﬁzienten im ECAP verformten α-Ti verglichen. Aus dem direkten Vergleich
bei 573 K (gleiche Glu¨hzeit) geht hervor, dass 110mAg in verformten α-Ti
signiﬁkant schneller diﬀundiert als in ausgelagertem grobko¨rnigem α-Ti.
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Abbildung 87: Korngrenzenselbstdiﬀusion in ECAP-verformten Ti (BC4).
Links: Konzentrations-Weg Proﬁle nach Glu¨hungen bei 573 K, 593 K und
613 K. Die relative speziﬁsche Aktivita¨t des Proﬁls bei 573 K wurde mit 0,01
multipliziert. Rechts: Glu¨hung bei 473 K.
199
9.4 Darstellung der Diﬀusionexperimente in α-Ti






















































































































































































































Abbildung 88: Korngrenzendiﬀusion von 110mAg in ECAP-verformten Ti
(BC4). Links: Konzentrations-Weg Proﬁle nach Glu¨hungen bei 573 K, 523
K und 473 K. Rechts: Vergleich der bei 573 K gemessenen Diﬀusionsproﬁle
in ECAP Ti (BC4) verformten und grobkristallinen α-Ti. Zusa¨tzlich ist das
in ECAP-Ti gemessene Nullproﬁl (keine Diﬀusionsglu¨hung) gezeigt. Die re-
lative spezische Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle wurde mit dem angegebenen
Faktor multipliziert.
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Abbildung 89: Links: Korngrenzendiﬀusion von 110mAg in grobkristallinem
α-Ti. Rechts: Arrhenius-Beziehung fu¨r die Diﬀusion von 44Ti und 110mAg
in ECAP-verformten α-Ti. Zum Vergleich sind die Arrhenius-Beziehungen
von Herzig et al. [HWV91] (159 kJ/mol) und Ko¨ppers et al. [KCFM97] (186
kJ/mol) gezeigt.
Die Arrhenius-Darstellungen von 44Ti und 110mAg ergeben sich zu:

















9.4 Darstellung der Diﬀusionexperimente in α-Ti
T t DV,Ti,Koep αKoep DV,Ti,Her αHer DUFG,Ti
[K] [s] [m2/s] [m2/s] [m2/s]
473 5184000 4,68·10−37 1,58·106 8,83·10−30 36,9 6,70·10−19
573 1038600 3,23·10−31 426 4,57·10−26 1,2 1,76·10−16
593 259200 2,76·10−30 292 1,79·10−25 1,2 2,55·10−16
613 58440 2,05·10−29 226 6,40·10−25 1,3 1,58·10−15
Tabelle 30: Korngrenzenselbstdiﬀusionskoeﬃzienten in feinkristallinem α-Ti
und zugeho¨rige Volumediﬀusionskoeﬃzienten nach [KCFM97] und [HWV91].
Die zugeho¨rigen Paramter αKoep und αHer wurden mit den zugeho¨rigen Vo-
lumendiﬀusionskoeﬃzienten berechnet.
T [K] t [s] DV,Au [m
2/s] α DUFG,Ag [m
2/s]
473 5270400 3,76·10−34 5,62·103 4,02·10−18
523 2854800 2,08·10−31 324,1 3,50·10−17
573 1209600 3,83·10−29 36,7 1,33·10−16
Tabelle 31: Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten von 110mAg in feinkristalli-
nem α-Ti und zugeho¨rige Volumendiﬀusionskoeﬀzienten von Au nach Perez
[dSFB+94]. Der Parameter α wurden unter Verwendung der Arrhenius-
Beziehung fu¨r Au in α-Ti berechnet.
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9.4.2 Darstellung der Ergebnisse zur Korngrenzendiﬀusion von
Co in α-Ti
Die Korngrenzendiﬀusion von 57Co in grob- und feinkristallinem (nur nach
ECAP) α-Ti ist zwischen 293 und 573 K untersucht worden. Zur Berechnung
der Parameter α und β wurden die in Einkristallen ermittelten Arrhenius-
Beziehungen verwendet. Da die Gitterstruktur von Titan hexagonal ist, sind
die Diﬀusionskoeﬀzienten senkrecht und parallel zur c-Achse verschieden
[NK85][NSH85][NKMO83]:












Im Falle eines Polykristalls kann das geometrische Mittel aus den beiden




Typische B-Typ und C-Type Diﬀusionsproﬁle sind in Abb. 90 zu sehen. Nach
einem zuna¨chst sehr starken Aktivita¨tsabfall zu Beginn erstreckt sich der li-
neare Anteil der Proﬁle u¨ber 1 bis 2 Dekaden. Der starke Abfall zu Beginn
der Proﬁle ist durch die sehr geringe Lo¨slichkeit von Co in α-Ti zu erkla¨ren
[Mas91]. Infolgedessen mussten sehr geringe Aktivita¨ten gemessen werden
und es waren lange Messzeiten fu¨r die einzelnen Messpunkte erforderlich. Aus
dem Vergleich zwischen den Proﬁlen fu¨r grobko¨rniges und ultrafeinko¨rniges
Titan la¨sst sich direkt erkennen, dass die Diﬀusionskoeﬃzienten in ultrafein-
kristallinem Material deutlich geringer sind als im grobko¨rnigen Material.
In Abb. 91 sind die ermittelten Werte fu¨r das Dreierprodukt P und die di-
rekt im C-Regime gemessenen Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten aufgetra-
gen. Die durchgezogene Linie stellt dabei die Arrhenius-Beziehung fu¨r das
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Abbildung 90: Links: Typsiche Diﬀusionsproﬁle von 57Co in grobkristallinem
und ultrafeinkristallinem α-Ti in Harrisons B-Regime. In der oberen rechten
Ecke ist noch einmal das Proﬁl fu¨r die ECAP-Ti Probe bei 423 K vergro¨ßert
zu sehen. Rechts: Typsiche Diﬀusionsproﬁle von 57Co in grobkristallinem
und ultrafeinkristallinem α-Ti in Harrisons C-Regime In der oberen rechten
Ecke ist noch einmal die Proﬁl fu¨r die ECAP-Ti Proben bei 293 K uns 320
K vergro¨ßert zu sehen. Die relative spezische Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle
wurde mit dem angegebenen Faktor multipliziert. ’Reprinted with premission
from: ’Diﬀusion of Ag and Co in ultraﬁne-grained alpha-Ti deformed by equal
channel angular pressing J. Fiebig, S. Divinski, H. Ro¨sner, Y. Estrin, and G.
Wilde, Journal of Applied Physics, Vol. 110, Issue: 8, 083514 Copyright 2011,
AIP Publishing LLC.
Dreierprodukt dar. Wie bereits in der Theorie erwa¨hnt, ist der Quoti-
ent aus den extrapolierten Werten fu¨r P und die im C-Regime gemessenen
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Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten das Produkt aus Korngrenzenbreite und
Segregationsfaktor (sδ). Der Quotient betra¨gt ca. 5·10−10 m und liegt somit
in der Gro¨ßendordnung der Korngrenzenbreite. Daraus folgt, dass der Segre-
gationsfaktor fu¨r die Fremddiﬀusion von 57Co in α-Ti ungefa¨hr 1 ist. Diese
unerwartete Tatsache soll in der Diskussion na¨her beleuchtet werden.
In Abb. 91 (rechts) sind alle gemessenen Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten
dargestellt. Die Werte oberhalb von 320 K wurden aus den Dreierprodukten
ermittelt, indem diese durch die Korngrenzenbreite dividiert wurden. Die
Temperaturabha¨ngigkeit der Korngrenzendiﬀusion von Co in ultrafeinko¨rni-
gem und grobkristallinem α-Ti ergibt sich zu:

















Die Arrhenius-Beziehung fu¨r die Diﬀusion von 57Co in grobkristallinem α-Ti
stimmt im Rahmen der Fehler gut mit den Daten von Herzig et al. [HWV91]













































































































































Abbildung 91: Links: Vergleich zwischen den Dreierprodukten und den di-
rekt ermittelten Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r 57Co in α-Ti. Rechts: Gemesse-
ne Arrhenius-Beziehungen in grobkristallinem und ultrafeinkristallinem α-
Ti. Die gepunktete Linie zeigt die von Herzig et al. [HWV91] ermittelete
Arrhenius-Beziehung. ’Reprinted with premission from: ’Diﬀusion of Ag and
Co in ultraﬁne-grained alpha-Ti deformed by equal channel angular pressing’
J. Fiebig, S. Divinski, H. Ro¨sner, Y. Estrin, and G. Wilde, Journal of Applied
Physics, Vol. 110, Issue: 8, 083514 Copyright 2011, AIP Publishing LLC.
9.5 Diskussion
9.5.1 Perkolierte Poro¨sita¨t als Ursache der schnellen Diﬀusion
Auch die Titanproben wurden auf die Existenz von oﬀenen Grenzﬂa¨chen
untersucht. Im Falle von α-Ti ist bekannt, dass nach dem ECAP-Verfahren


















































































































































































































































































































































































































































































































































































































[LTM+09]. Lapovok et al. [LTM+09] haben die Existenz dieser Poren sowohl
mit dem Transmissionselektronenmikroskop als auch mit Kleinwinkelneutro-
nenstreuexperimenten nachgewiesen. Um nun zu u¨berpru¨fen, ob zusa¨tzlich
zu diesen vereinzelten Poren ein Netzwerk aus oﬀenen inneren Grenzﬂa¨chen
existiert, wurde ein Diﬀusionsexperiment bei Raumtemperatur durchgefu¨hrt
(Nullproﬁl). Zwei Stunden, ungefa¨hre Trocknungszeit des Tracers,
























































































































































































Abbildung 92: Links: Vergleich der mittels 110mAg gemessenen
Konzentrations-Weg-Proﬁle in ECAP verformten α-Ti (BC 4 mit dem
Nullproﬁl). Rechts: Nullproﬁl fu¨r ECAP verformtes α-Ti (BC 4). Zum
Nachweis der perkolierten Poro¨sita¨t wurde 110mAg verwendet. Die relative




nach der Tracerdeposition wurde eine Schichtenteilung durchgefu¨hrt
(Abb. 92). Es konnte keine erho¨hte Eindringtiefe wie im Falle von reinem
Kupfer und den Kupferlegierungen [DRB+09][RBSD09b][RBSD09a] oder
ECAP-Ag (nach dem ersten Pass, diese Arbeit) festgestellt werden. Daher
kann die Existenz von perkolierter Porosita¨t im Ausgangszustand, des mit-
tels ECAP deformierten α-Ti, ausgeschlossen werden.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Im Ausgangszustand des ECAP-verformten α-Ti ist keine perkolierte
Porosita¨t vorhanden.
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Abbildung 93: Konzentrations-Weg-Proﬁle in α-Ti verformt mit dem ECAP-
C Verfahren (Route BC , 8 Pa¨sse bei 673 K). Oben links: bei 573 K. Oben
rechts: bei 598 K. Unten links: bei 623 K. Unten rechts: bei 648 K. Alle Proﬁle
sind nach Harrisons C-Regime ausgewertet (Volumendiﬀusion nach Ko¨ppers
et al. [Ko¨96]).
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Abbildung 94: Vergleich der Diﬀusionskoeﬃzienten in α-Ti verformt mit
ECAP (Route BC , 4 Pa¨sse bei 573 K) und ECAP-C (Route BC , 8 Pa¨sse
bei 673 K). Gezeigt sind auch die zu tiefen Temperaturen approximierten
Arrhenius-Darstellungen in grobkritallinem α-Ti von Herzig et al. [HWV91]
und Ko¨ppers et al. [KCFM97].
Analog zu Silber soll der Einﬂuss von Tripelliniendiﬀusion betrachtet werden.
Mit dem Model von Wang et al. [WYN05] kann man die minimale Tripellini-
endiﬀusita¨t abscha¨tzen. Damit Tripelliniendiﬀusion dominant auftritt, muss
gTriDTri >> gKGDKG >> gVDV gelten.
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T t DV,Ti,Koep αKoep DKG
[K] [s] [m2/s] [m2/s]
573 5401800 3,23·10−31 395 4,8·10−19
573 1209600 3,23·10−31 395 2,02·10−18
598 2419200 4,70·10−30 74 1,24·10−18
623 604800 5,44·10−29 43,5 3,31·10−18
648 432000 2,05·10−28 16,7 2,14·10−17
Tabelle 33: Korngrenzenselbstdiﬀusionskoeﬃzienten in α-Ti nach ECAP-
Conform. Die zugeho¨rigen Volumediﬀusionskoeﬃzienten wurden nach
[KCFM97] berechnet.
Die Faktoren gTri und gKG lassen sich mit dem Modell von Meijering
[Mei53] und Hanson [Han78] berechnen (gV = 1 − gTri − gKG). Fu¨r eine
Korngro¨ße von 300 nm und eine Korngrenzenbreiten von 0,5 nm ergibt sich
fu¨r den Anteil der Tripellinien am Gesamtvolumen ein Wert von 2, 17 · 10−5
(gTri = 7, 81 · δ2/d2). Der Korngrenzenanteil betra¨gt 4, 85 · 10−3 (gKG = 2, 91 ·
δ/d). Daraus folgt, dass die Tripelliniendiﬀusion mindestens einen Faktor
225 gro¨ßer sein muss als die Korngrenzendiﬀusion (DTri >> gKGDKG/gTri ≈
224 ·DKG).
Die erste Bedingung fu¨r die Verwendung des Modells vonWang et al. [WYN05]
ist also erfu¨llt. Die zweite Bedingung fordert jedoch, dass die Diﬀusion ent-
lang der Korngrenzen (
√
DKGt) wesentlich gro¨ßer ist als die mittlere Korn-
gro¨ße d. Verwendet man den von Ko¨ppers et al. [KCFM97] gemessenen Korn-
grenzendiﬀusionskoeﬃzienten, so la¨sst sich diese Bedingung nicht realisieren.
Die Diﬀusionsla¨nge entlang der Korngrenzen liegt maximal bei 300 nm. Der
Wert fu¨r die Diﬀusionsla¨nge entspricht ungefa¨hr der Korngro¨ße des ECAP-
verformten Ti. Folglich la¨sst sich das Modell von Wang et al. [WYN05] nicht
anwenden.
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T [K] t [s] DV,Ti [m
2/s]
√




473 5184000 4,68·10−37 1,56·10−15 2,14·10−23 1,16·10−8
573 1038600 3,23·10−31 5,79·10−13 8,51·10−20 3,22·10−7
593 259200 2,76·10−30 8,46·10−13 3,19·10−19 3,11·10−7
613 58440 2,05·10−29 1,09·10−12 1,10·10−18 2,72·10−7
Tabelle 34: Mittlere Volumen - und Korngrenzendiﬀusionsla¨ngen in α-Ti.
Sowohl die Volumen- als auch die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten wurden
nach Ko¨ppers [KCFM97] bestimmt.
Nun betrachten wir das Modell von Klinger et al. [KLP97]. In Abha¨ngigkeit
von den mittleren Diﬀusionsla¨ngen im Volumen und in den Korngrenzen er-
geben sich verschiedene Tripelliniendiﬀusionsstadien. Jedoch gibt es in der
Arbeit von Klinger et al.[KLP97] nur eine Lo¨sung fu¨r das TGV-Regime, in
dem die Diﬀusionsla¨nge innerhalb des Volumens gro¨ßer sein muss als die
Korngrenzenbreite (δ <
√
DVt < d). Zusa¨tzlich muss die Diﬀusionsla¨nge in-
nerhalb der Korngrenzen kleiner sein als der mittlere Korndurchmesser d und
gro¨ßer als die Korngrenzenbreite δ (δ <
√
DKGt < d). Unter den verwende-
ten experimentellen Bedingungen ko¨nnen diese Vorgaben jedoch nicht erfu¨llt,
da die Diﬀusionsla¨nge im Volumen fu¨r alle gemessenen Konzentrations-Weg
Proﬁle kleiner ist als δ. Die Diﬀusionsproﬁle mu¨ssten nach dem TG-Regime
ausgewertet werden.
Tripelliniendiﬀusion als Ursache fu¨r die erho¨hte Diﬀusion in α-Ti la¨sst sich
auch aufgrund der experimentellen Ergebnisse ausschließen. Zusa¨tzlich zum
ECAP-Ti, welches in der Gruppe von Prof. Estrin deformiert wurde, wurden
Titanproben aus der Gruppe von Prof. Valiev, welche mittels ECAP-Conform
(siehe experimentelle Methoden) deformiert wurden, untersucht (Tab. 33).
Die TEM-Bilder zeigen, dass die mittlere Korngro¨ße (ca. 200-400 nm) mit
der Korngro¨ße der mittels gewo¨hnlichem ECAP verformten Proben vergleich-
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bar ist. Daher sind die Korngrenzen- und Tripellinienanteile am Gesamtvolu-
men a¨hnlich. Wenn die erho¨hte Diﬀusivita¨t in Titan also durch Tripellinien
verursacht werden wu¨rde, so mu¨sste eine erho¨hte Diﬀusivita¨t auch in den
ECAP-Conform Proben messbar sein. Vergleicht man jedoch die ermittel-
ten Diﬀusionskoeﬃzienten der verschiedenen Titanproben miteinander, so
erkennt man, dass die Diﬀusionskoeﬃzienten im ECAP-Conform Titan we-
sentlich langsamer sind. Dies deutet darauf hin, dass Tripellinien als mo¨gliche
Ursache fu¨r die erho¨hte Diﬀusion in ECAP verformten Titan auszuschließen
sind.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Tripellinien sind nicht die Ursache fu¨r die erho¨hte Diﬀusion in stark
plastisch verformten α-Ti (ECAP, Route BC4, bei 573 K)
9.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die
schnelle Diﬀusion
9.7.1 Korngrenzenenergie - Anwendung des Borisov Formalismus
Fu¨r die Korngrenzenenergie von α-Ti gibt es sowohl experimentell als auch
theoretisch bestimmte Werte. Camilo et al. [CSLR11] verwendeten das Ras-
terkraftmikroskop zur Vermessung des O¨ﬀnungswinkels (φ) der Korngrenze.
Aus der Beziehung γKG = 2γS cos(φ/2) la¨sst sich die Korngrenzenenergie be-
rechnen. Der Wert fu¨r die Oberﬂa¨chenenergie von Titan wurde aufgrund des
a¨hnlichen Schmelzpunktes mit der Oberﬂa¨chenenergie von Eisen (γS,Fe = 2
Jm2) abgescha¨tzt [CSLR11]. Daraus ergeben sich Werte fu¨r die Korngrenzen-
energie zwischen 0,8 und 1,1 J/m2[CSLR11]. Die von Camilo abgescha¨tzte
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Oberﬂa¨chenenergie ist in guter U¨bereinstimmung mit experimentell gefun-
den Werten von Roth und Suppayak (1,895 J/m2-1,980 J/m2) [RS78]. Aus
ihrer Arbeit lassen sich auch Werte fu¨r die Korngrenzenenergie von α-Ti ent-
nehmen (0,67 - 0,76 J/m2) [RS78].
Aus Molekulardynamik Simulationen konnten Werte zwischen 0,2 und 0.8
Jm−2 [WB12] fu¨r symmetrische Kippkorngrenzen in Abha¨ngigkeit vom Miss-
orientierungswinkel berechnet werden. Das Zustandekommen dieses Wertes
soll kurz beschrieben. Bevor in MD Simulation die Energie einer Korngrenze
bestimmt werden kann, wird zuna¨chst die Energie eines idealen Einkristalls
berechnet. Anschließend wird die Korngrenze simuliert und die Energie der
Simualtionsbox inklusive Korngrenze bestimmt. Aus der Diﬀerenz erha¨lt man
die Energie der Korngrenze, welche nun noch durch die Gro¨ße der Korngren-
zenﬂa¨che dividiert werden muss.
Die mit dem Borisov-Formalismus berechneten Korngrenzenenergien (0,7-
0,71 Jm−2, siehe Tab. 35) sind mit den experimentellen Messwerten sehr gut
vereinbar, insbesondere mit den Werten von Roth und Suppayak [RS78]. Die
Abweichung von bis zu 60 % von den von Camilo et al. [CSLR11] experimen-
tell bestimmten Korngrenzenenergien kann durch die verwendete Messmetho-
de erkla¨rt werden. Mit dem Rasterkraftmikroskop ko¨nnen nur einzelne Korn-
grenzen bestimmt werden (In der Arbeit von Camilo et al. [CSLR11] wur-
den die Korngrenzenenergien von drei Korngrenzen bestimmt). Da fu¨r den
Borisov-Formalismus jedoch der Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzient von poly-
kristallinem Material verwendet wird, handelt es sich bei dem auf diese Weise
berechneten Wert um die mittlere Energie der Korngrenzen. Um vergleichba-
re Werte mit dem Rasterkraftmikroskop zu erhalten, muss eine große Anzahl
von Korngrenzen vermessen werden.
Die Exzessenergie der Nichtgleichgewichtskorngrenzen entspricht in α-Ti ca.
30% der Energie einer Großwinkelkorngrenze in relaxiertem α-Ti. Ein Ver-
gleich mit dem ECAP verformten Silber dieser Arbeit zeigt, dass die relative
215
9.7 Nichtgleichgewichtskorngrenzen als Ursache fu¨r die schnelle Diﬀusion
T DKG DUFG,Ti DV [m
2/s] γKG γNG Δγ
[K] [m2/s] [m2/s] [m2/s] [mJ/m2] [mJ/m2] [mJ/m2]
473 2, 60 · 10−23 6, 70 · 10−19 4, 68 · 10−37 0,70 0,93 0,23
573 9, 97 · 10−20 1, 60 · 10−16 3, 23 · 10−31 0,71 0,91 0,20
593 3, 72 · 10−19 2, 55 · 10−16 2, 76 · 10−30 0,71 0,89 0,18
613 1, 27 · 10−18 1, 58 · 10−15 2, 05 · 10−29 0,71 0,92 0,21
Tabelle 35: Bestimmung der Korngrenzenenergie γKG, Nichtgleichgewichts-
korngrenzenergie γNG und Exzessenergie Δγ in Abha¨ngigkeit von der Tem-
peratur fu¨r stark verformtes Titan. Die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten
(DKG wurden mit der Arrhenius-Beziehung von Ko¨ppers et al. berechnet
[KCFM97].
Erho¨hung der Korngrenzenenergie gro¨ßer ist, a¨hnlich zu ECAP verformten
Nickel [DRR+11]. Dies la¨sst mo¨glicherweise auf einen, bzgl. der Defektdichte,
vergleichbaren Zustand der Korngrenzen in α-Ti und Ni schließen.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Die nach dem Borisov-Formalismus berechnete Korngrenzenenergie von
grobkristallinem Ti stimmt gut mit experimentellen Werten u¨berein.
• Die Exzessenergie der schnellen Diﬀusionswege betra¨gt nach dem
Borisov-Formalismus ca. 30 % der Energie einer Großwinkelkorngrenze
(in ausgelagertem α-Ti), welche ebenfalls mit dem Borisov-Formalismus
bestimmt wurde.
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T [K] Δγ[J/m2] ρKG [m
−1] dVer [nm] ρ [m−2] ρV,e [m−2]
473 0,23 7,26·107 13,8 7,26·1014 1,58·1016
570 0,20 6,39·107 15,6 6,39·1014 1,23·1016
593 0,18 5,85·107 17,1 5,85·1014 1,03·1016
613 0,21 6,60·107 15,1 6,60·1014 1,31·1016
Tabelle 36: Berechnung der Versetzungsdichte im Volumen ρ, in der Korn-
grenze ρKG und Berechnung des Versetzungsabstandes in Korngrenzen von
stark plastisch verformtem α-Ti nach dem Modell von Nazarov et al. [NRV96]




9.7.2 Korngrenzenversetzungen - Anwendung des Modells von
Nazarov
Analog zu Silber wird auch fu¨r Titan die Dichte der extrinsischen Korngren-
zenversetzungen bestimmt. Das Einsetzen der Materialkonstanten und der
im vorherigen Abschnitt berechneten Exzessenergie der Korngrenze ergeben
fu¨r die Korngrenzenversetzungsdichte, nach dem Modell von Nazarov et al.
[NRV96], Werte zwischen 4,91·107m−1 und 7,26·107m−1. Nach dem Modell
betra¨gt der Abstand der extrinsischen Korngrenzenversetzungen in Titan 13
- 20 nm. Die Versetzungskerne wu¨rden in diesem Fall noch nicht u¨berlap-
pen und die Werte scheinen nicht unvernu¨nftig. Aus dieser Versetzungsdich-
te kann nun mit ρ = 3ρKG/d [NRV96] die Versetzungsdichte innerhalb des
Kornvolumens abgescha¨tzt werden. Fu¨r α-Ti erha¨lt man mit d = 300 nm
eine Versetzungsdichte zwischen 5,85 ·1014 m−2 und 7,26 ·1014 m−2. In der
Literatur ﬁnden man fu¨r andere Materialien (hier Ag und Cu) Werte, die ca.
eine Gro¨ßenordnung ho¨her sind [HGK+13][SS+05].
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9.7.3 Quantiﬁzierung des freien Volumens - Anwendung der Mo-
delle von Nazarov und Perevezentsev
Durch Einsetzen der im vorherigen Abschnitt ermittelten Versetzungsdichte
la¨sst sich nun fu¨r α-Ti die Volumenausdehnung (extra freies Volumen) be-
stimmen. Die Werte liegen zwischen 4, 00 · 10−5-6, 12 · 10−5. (Verwendet man
die modiﬁzierte Formel fu¨r die Versetzungsdichte im Volumen, so erha¨lt man
fu¨r das freie Volumen einen Wert von 10−3).
Um das Modell von Perevezentsev [Per02] anwenden zu ko¨nnen, muss zuna¨chst
wieder das Kompressionsmodul der Korngrenze berechnet werden. Unter Ver-
wendung der gleichen Abscha¨tzungen wie fu¨r Silber erha¨lt man fu¨r KKG,Ti =
32,5 GPa. Dieser Wert entspricht ungefa¨hr einen Drittel des Kompressions-
moduls des Volumens (KV,T i = 110 GPa). Das berechnete atomare Exzess-
volumen in den Korngrenzen betra¨gt nach dem Modell ca. 23 - 30%. Analog
zur Diskussion in Silber liefert das Modell auch fu¨r α-Ti unvernu¨ftige Werte.
Das durch die extrinsischen Korngrenzenwinkelversetzungen eingebrachte Vo-
lumen betra¨gt fu¨r α-Ti maximal 1,0 Prozent (ΔvVer,KG = 1, 0%). Das auf
Versetzungen basierende Modell liefert folglich auch fu¨r α-Ti die physika-
lisch sinnvolleren Vorhersagen bezu¨glich des freien Volumens innerhalb der
Nichtgleichgewichtskorngrenzen.
Zusammenfassung des Abschnittes:
• Das freie Volumen in den schnellen Diﬀusionswege la¨sst sich besser
durch ein auf Versetzungen basierendes Modell beschreiben, als durch
die Absorption von Leerstellen, wie von Perevezentsev vorgeschlagen
[Per02].
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473 2, 60 · 10−23 6, 70 · 10−19 4, 08 · 10−30 28,6
573 9, 97 · 10−20 1, 60 · 10−16 3, 59 · 10−30 25,2
593 3, 72 · 10−19 2, 55 · 10−16 3, 29 · 10−30 23,1
618 1, 27 · 10−18 1, 58 · 10−15 3, 71 · 10−30 26,0
Tabelle 37: Bestimmung des Excessvolumens in Abha¨ngigkeit von der Tem-
peratur fu¨r stark verformtes Titan unter Verwendung des Modells von
Perevezentsev [Per02]. Die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten wurden nach
Ko¨ppers et al. [KCFM97] berechnet.
T [K] ρ [m−2] ξ ρV,e [m−2] ξe
473 8,69·1014 7,10·10−5 1,58·1016 1,29·10−3
570 8,38·1014 6,85·10−5 1,23·1016 1,00·10−3
593 8,77·1014 7,17·10−5 1,68·1016 1,38·10−3
618 7,84·1014 6,40·10−5 7,23·1015 5,91·10−4
Tabelle 38: Berechnung der Probenausdehnung in ECAP deformierten α-Ti
nach dem Modell von Nazarov et al. [NRV96]. ξe wurde durch ρV,e berechnet.
9.7.4 Relaxation der schnellen Diﬀusionspfade
Auch in Titan sind die schnellen Diﬀusionspfade metastabil und lassen sich
durch thermische Vorbehandlung in ihren relaxierten Zustand zuru¨ckfu¨hren,
siehe Abb. 95.
Aus den Vickers-Ha¨rtemessungen la¨sst sich ableiten, das oberhalb 573 K Re-
kristallisation einsetzt. Daher wurde das Diﬀusionsverhalten bei 573 K in
Abha¨ngigkeit von der Glu¨hzeit untersucht. Die experimentellen Ergebnisse
zeigen, dass die Konzentrations-Weg-Proﬁle nach 14 d und 28 d identisch
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T [K] DKG [m
2/s] τNazarov[s] τV arin [s] τSangal [s] τLojkowski [s]
473 2, 60 · 10−23 3, 80 · 108 1, 48 · 1020 9, 80 · 1027 4, 28 · 109
523 2, 39 · 10−21 4, 55 · 106 1, 04 · 1017 6, 86 · 1017 2, 82 · 107
573 9, 97 · 10−20 1, 20 · 105 2, 60 · 1014 1, 72 · 1014 7, 39 · 105
593 3, 72 · 10−19 3, 31 · 104 3, 15 · 1013 2, 08 · 1013 2, 05 · 105
613 1, 27 · 10−18 1, 00 · 104 4, 38 · 1012 2, 90 · 1012 6, 18 · 104
Tabelle 39: Relaxationszeit in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r stark
verformtes Titan nach 4 ECAP-Pa¨ssen unter Verwendung der Modelle von
Nazarov [Naz00], Varin und Kurzdlowski [VK83], Sangal und Tangri [ST89]
und Lojkowski [VRH79][WS86].
sind. Dies deutet darauf hin, dass nach 14 d bereits die meisten Nichtgleich-
gewichtskorngrenzen relaxiert sind. Mittels Indentationsmessungen im Aus-
gangszustand und nach einer Glu¨hung von 14 d bei 573 K konnte eine leichte
Abnahme der Vickers-Ha¨rte festgestellt werden. Aufgrund der Ha¨rte-Hall-
Patch Beziehung la¨sst sich auf Kornwachstum wa¨hrend der Glu¨hung schlie-
ßen.
Des Weiteren wurde die Korngrenzenselbstdiﬀusion an der vorbehandelten
Probe (28-ta¨gige Diﬀusionsglu¨hung bei 573 K) bei derselben Temperatur ge-
messen (Parameter: T = 573 K, t = 14 d). Es la¨sst sich keine erho¨hte Diﬀusion
mehr messen. Nach 28 d ( 2419200 s) sind die schnellen Diﬀusionspfade al-
so scheinbar vollsta¨ndig relaxiert. Aufgrund der Zeitabha¨ngigkeit la¨sst sich
jedoch vermuten, dass die wahre Relaxationszeit mindestens einen Faktor 2
geringer ist.
Zum Vergleich betrachten wir nun analog zu Silber die Vorhersagen der Mo-
delle von Nazarov [Naz00], Varin und Kurzdlowski [VK83], Sangal und Tangri
[ST89] sowie Lojkowski [WS86][VRH79]. Auch hier zeigt sich deutlich, dass
die auf Volumendiﬀusion, als geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismus,
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basierenden Modelle von Varin und Kurzdlowski [VK83] und Sangal und
Tangri [ST89] zu lange Relaxationszeiten fu¨r den Abbau der Dichte extrin-
sischer Korngrenzenversetzungen vorhersagen.
Die Modelle von Nazarov [Naz00] und Lojkowski [VRH79][WS86] dagegen
machen plausible Vorhersagen fu¨r die Relaxationszeit der schnellen Diﬀusi-
onswege. Fu¨r eine bessere Abwa¨gung der Gu¨te der Modelle mu¨ssen weitere
Experimente zur Zeitabha¨ngigkeit der thermischen Vorbehandlung durch-
gefu¨hrt werden.



































































































Abbildung 95: Konzentrations-Weg-Proﬁle zur Diﬀusion von 44Ti in ECAP-
verformten α-Ti (BC4) bei 573 K in Abha¨ngigkeit von der Zeit. Die relative
speziﬁsche Aktivita¨t ausgewa¨hlter Proﬁle wurde mit dem angegebenen Fak-
tor multipliziert.
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9.7.5 Segregation von Co in den Korngrenzen von α-Ti
Abbildung 96: Anreicherung eines Fremdelements in der Korngrenze eines
Matrixelements in Abha¨ngigkeit von der Lo¨slichkeit des Fremdelements, nach
Seah und Hondros (entnommen aus [Cah96]).
Nun soll die Segregation von Co in den Korngrenzen von α-Ti diskutiert
werden. Auf den ersten Blick ist es unerwartet, dass der Segregationsfaktor
von Co in α-Ti ungefa¨hr 1 betra¨gt. Nach Seah und Hondros [SH73] la¨sst sich
der Segregationsfaktor aus dem Phasendiagramm [Mas91] bestimmen und ist
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Hier ist c0V die Lo¨slichkeit des Elements im Volumen bei der gemessenen
Temperatur und K ist ein numerischer Faktor zwischen 1 und 10. Diese
Beschreibung fu¨r die Segragation scheint in verdu¨nnten Lo¨sungen durchaus
sinnvoll und hat sich vielfach besta¨tigt (siehe Abb. 96). Eine Ausnahme von
dieser Regel wurde von Divinski et al. fu¨r die Segregation von Silber in Kup-
fer gefunden [DLH01].
Laut Phasendiagramm ist die Lo¨slichkeit von Co in α-Titan unterhalb von
573 K geringer als 0.1 at.-% [Mas91], daher erwartet man, dass der Segrega-
tionsfaktor s fu¨r die Diﬀusion von Co in den Korngrenzen von α-Ti gro¨ßer
als 1000 sein ko¨nnte.














ΔGbi ist die Diﬀerenz aus den Gibbschen Bindungsenergien Fremdelement-
Korngrenze und Fremdelement-Volumen. ΔGbi la¨sst sich auch schreiben als
ΔGbi = ΔHbi−TΔSbi, wobei ΔHbi die Segregationsenthalpie ist. Fu¨r schwach












Die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten im C und B-Regime fu¨r die Korngren-
zendiﬀusion lassen sich unter Verwendung der Korngrenzenbreite von 0,5 nm
[SH92][GBB92][AT81][DHK+02a][DHK+03][DLH07][RKW10] sehr gut durch
eine Arrhenius-Beziehung beschreiben. Normalerweise mu¨sste man sowohl
die gemessenen Diﬀusionskoeﬃzienten im C und B-Regime durch separate
Arrhenius-Beziehungen beschreiben und anschließend das Verha¨ltnis P/DKG =
sδ bilden, um das Doppelprodukt aus Segregationsfaktor und Korngrenzen-
breite zu ermitteln. Angesichts der Tatsache, dass im C-Regime nur zwei
Diﬀusionskoeﬃzienten bestimmt werden konnten (bei 320 und 293 K) und
es nicht mo¨glich war Diﬀusionsmessungen bei noch tieferen Temperaturen
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durchzufu¨hren, ist diese Art der Bestimmung sehr gewagt. Dennoch erscheint
es vernu¨ftig eine Korngrenzenbreite von 0,5 nm anzunehmen, welche zu der
bereits beschriebenen Arrhenius-Auftragung fu¨hrt. Im Rahmen der Messge-
nauigkeit ergibt sich folglich, dass der Segregationsfaktor fu¨r Co-Fremddiﬀusion
in den Korngrenzen des α-Ti Eins betra¨gt. Aus dieser Annahme folgt, dass
ΔGBI=0 ist. Folglich sind die gibbschen Bindungsenergien fu¨r Fremdelement-
Korngrenze und Fremdelement-Volumen identisch.
Bei Nakajima et al. [NK85][NSH85] wird die Diﬀusion des ultraschnell dif-
fundierenden Co durch den dissoziativen Mechanismus beschrieben, wobei
Co bevorzugt interstitiell diﬀundiert. Diese Ergebnisse beziehen sich auf die
Volumendiﬀusion von Co in α-Ti [NK85][NSH85]. U¨ber den Korngrenzendif-
fusionsmechanismus von Co in α-Ti ist noch nichts bekannt. Vieregge et al.
[VHL91] haben die Korngrenzendiﬀusion von Co in α-Zr in Abha¨ngigkeit vom
Druck gemessen. Das ermittelte Aktivierungsvolumen (ΔV = 0, 16± 0, 14Ω)
la¨sst auf einen interstitiellen Mechanismus schließen. Da es sich bei Titan und
Zirconium um homologe Elemente handelt und sie bezu¨glich der Elemente
Ni, Co, und Fe (alle drei sind schnelle Diﬀusor in den homologen Elemen-
ten α-Ti, α-Zr und α-Hf) vergleichbare Diﬀusionseigenschaften zeigen, ist zu
erwarten, dass das Co auch in α-Ti interstitiell diﬀundiert. Der sehr große
Unterschied von 8 bis 10 Gro¨ßenordnungen (zwischen 293 K und 473 K) zwi-
schen der Korngrenzenselbstdiﬀusion und der Korngrenzendiﬀusion von Co
in α-Ti deutet ebenfalls auf unterschiedliche Diﬀusionsmechanismen von 44Ti
und 57Co in α-Ti hin.
Bei den Messungen im Stadium B wird ein Gleichgewicht zwischen den inters-
titiellen Pla¨tzen im Volumen und nahe der Korngrenze erreicht, in anderen
Worten, das Co segregiert nicht bevorzugt in der Korngrenze verglichen mit
dem Volumen. Folglich ist der Segregationsfaktor s = 1. Dieses Verhalten ist




• Der Segregationsfaktor fu¨r die Fremddiﬀusion von 57Co in den Korn-
grenzen von α-Ti betra¨gt 1.
9.8 Interstitielle Diﬀusion
Fujita [Fuj88] entwickelte ein Modell zur Beschreibung von interstitiell dif-
fundierenden Atomen. Die grundliegende Idee ist, dass sich die interstitiell
diﬀundierenden Atome entlang von Kana¨len bewegen. Fu¨r die mathemati-
sche Beschreibung des Problems machte Fujita drei Annahmen:
• die Atome bewegen sich klassisch-mechanisch
• die Konzentration der diﬀundierenden Atome ist so gering, dass eine
Wechselwirkung zwischen ihnen vernachla¨ssigt werden kann
• die diﬀundierenden Atome werden durch Gitterdefekte oder vibrierende
Wirtatome in andere Kana¨le gestreut oder eingefangen
Unter dieses Voraussetzungen leitete Fujita die folgende Beziehung fu¨r den













Hier ist v die mittlere Migrationsgeschwindigkeit, l die mittlere freie Wegla¨nge





, mit q∗ ≈ 1 berechnet werden kann.  ist die Ho¨he der
Energiebarriere. Fu¨r die Diﬀusion in einer zweidimensionalen Korngrenze















Durch die experimentellen Ergebnisse wird belegt, dass die Barriereho¨he  in
grob- und feinko¨rnigem α-Ti a¨hnlich ist (da die Aktivierungsenthalpien im
Rahmen der experimentellen Fehler identisch sind) und nur der pra¨exponen-
tielle Faktor D0 variiert. Nimmt man nun an, dass die Migrationsgeschwin-
digkeiten in grob- und feinko¨rnigem Material identisch sind, so la¨sst sich aus
dem Modell von Fujita ein Ru¨ckschluss auf die mittlere Migrationsla¨nge ei-
nes Co Atoms in den Korngrenzen des jeweiligen Materials schließen. Das





1.25 · 10−4 ≈ 30. (123)
Die mittlere Migrationsla¨nge ist in ultrafeinko¨rnigem α-Ti also um einen
Faktor 30 geringer als in grobko¨rnigem α-Ti. Die Ursache hierfu¨r ist das
Exzessvolumen in den Korngrenzen, welches durch die starke plastische De-
formation in das Material eingebracht wurde.
Dieser Einfang, oder im englischen trapping-eﬀect, fu¨r kleine interstitiell dif-
fundierende Atome ist aus der Literatur bereits bekannt. Kirchheim [Kir01]
hat die Diﬀusion von Wasserstoﬀ in einkristallinem und nanokristallinem
Pd, welches mittels Inertgaskondensation hergestellt wurde, miteinander ver-
glichen und dabei festgestellt, dass fu¨r geringe Wasserstoﬀkonzentrationen
die Diﬀusivita¨t in nanokristallinem Pd signiﬁkant geringer ist als in einkris-
tallinem Pd. Aus der Tatsache, dass Korngrenzendiﬀusion schneller ist als
Volumendiﬀusion folgerte Kirchheim, dass die kleinen Wasserstoﬀatome in
den Defekten des nanokristallinen Pd eingefangen werden [Kir01]. Fu¨r hohe
Wasserstoﬀkonzentrationen wurde beobachtet, dass die Diﬀusionsrate in na-
nokristallinem Pd die Diﬀusionsrate in einkristallinem Pd u¨bersteigt [Kir01].
Dieses Verhalten ist versta¨ndlich, da zuerst alle Fallen (Traps) mit Wasser-
stoﬀatomen aufgefu¨llt werden. Anschließend kann der Wasserstoﬀ normal dif-
fundieren. Bei Radiotracermessungen wird mit sehr geringen Fremdelement-
Konzentrationen gearbeitet. Im Falle der Co-Diﬀusion in α-Ti la¨sst sich der
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Anteil der Fremdatome in den Korngrenzen auf 10−5 abscha¨tzen. Der Ein-
fangeﬀekt der Wasserstoﬀdiﬀusion in Pd tritt bei vergleichbaren Konzentra-
tionen auf [Kir01], daher ist es durchaus vorstellbar, dass dieser Eﬀekt auch
die Diﬀusion der kleinen Co-Atome in den Korngrenzen von α-Ti verlang-
samt. Das zusa¨tzliche freie Volumen generiert Pla¨tze mit niedriger Energie
(a¨hnlich wie fu¨r Wasserstoﬀ [Kir01]), welche zuna¨chst von den Co-Atomen
besetzt werden. Dies fu¨hrt zu der beobachteten Erniedrigung des Diﬀusions-
koeﬃzienten in feinko¨rnigem α-Ti.
Aus den Messungen an ECAP-verformten Silber ist bereits bekannt, dass
stark verformte Materialien typischerweise ein hierarchische Mikrostruktur
aufweisen, d. h., es gibt sowohl schnelle Diﬀusionspfade (Nichtgleichgewichts-
korngrenzen) als auch langsame Diﬀusionspfade (Großwinkelkorngrenzen).
Dies fu¨hrt zu zweistuﬁgen Proﬁlen, in denen man den ﬂacheren (schnelle-
ren) Anteil den Nichtgleichgewichtskorngrenzen zuordnet und den steileren
(langsameren) Anteil den Großwinkelkorngrenzen. Im Falle der Diﬀusion von
Co in α-Ti ist diese Zuordnung jedoch umgekehrt. Die gewo¨hnlichen Groß-
winkelkorngrenzen sind fu¨r das interstitiell diﬀundierende Co die schnells-
ten Diﬀusionspfade, sowohl im grob- als auch im feinko¨rnigen Material. Die
Nichtgleichgewichtskorngrenzen sind dagegen die langsameren Diﬀusionswe-
ge fu¨r die kleinen Co-Atome. Diese Tatsache wird anhand des Diﬀusions-
proﬁles bei 293 K ersichtlich (Abb. 90). Das Konzentrationsproﬁl weist zwei
verschiedene Steigungen auf. Wie oben beschrieben, geho¨rt der langsamere
Diﬀusionskoeﬃzient zu den Nichtgleichgewichtskorngrenzen und der schnelle-
re Diﬀusionskoeﬃzient zu den gewo¨hnlichen Großwinkelkorngrenzen. In den
weiteren Experimenten zur Diﬀusion von Co in feinko¨rnigem α-Ti konnte die
fu¨r ultrafeinko¨rnige Materialien typische hierarchische Mikrostruktur nicht
beobachtet werden. Da die Lo¨slichkeit von Co in α-Ti sehr gering ist muss-
ten in den einzelnen Schichten sehr niedrige Aktivita¨ten gemessen werden.
Aufgrund des geringeren Anteils an gewo¨hnlichen Großwinkelkorngrenzen in
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ECAP-Ti ist es schwierig, die geringe Aktivita¨t in eben diesen Korngrenzen
nachzuweisen.
Alternativ kann die Diﬀusion von Co in α-Ti durch das Modell des dissoziati-
ven Diﬀusionsmechanismus von Frank und Turnbull [FT56][GFS80] beschrie-
ben werden. In diesem Modell setzt sich der eﬀektive Diﬀusionskoeﬃzient Deﬀ
aus einem substitutionellen und einem interstitiellen Diﬀusionskoeﬃzienten









In der obigen Gleichung sind ci und cs die Konzentrationen der interstitiell
bzw. substitutionell gelo¨sten Fremdatome. Unter der Annahme, dass cs >> ci




Wie bereits mehrfach erwa¨hnt wurde, wird durch die starke plastische Defor-
mation eine hohe Konzentration an Gitterdefekten erzeugt. Das mit diesen
Defekten verbundene freie Volumen stellt fu¨r die Co Atome substitutionelle
Fallen dar. Betrachtet man diese Tatsache im Rahmen des Models von Frank
und Turnbull [FT56][GFS80], so kann man sagen, dass der substitutionelle
Diﬀusionskoeﬃzient Ds und die substitutionelle Konzentration cs der Co-
Atome ansteigt und die Konzentration ci der interstitiell gelo¨sten Co-Atome
sowie der entsprechende Diﬀusionskoeﬃzient Di abnehmen. Da Di aber im-
mer noch gro¨ßer ist als Ds wird der eﬀektive Diﬀusionskoeﬃzient kleiner, wie
es in den Experimenten beobachtet wurde.
Zusammenfassung des Abschnittes:
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• Fu¨r interstitiell diﬀundierende Elemente fu¨hrt das Exzessvolumen zu
einer Verlangsamung der Diﬀusion. Da sich die Aktivierungsenthalpie
nicht signiﬁkant a¨ndert, kann angenommen werden, dass sich der Dif-
fusionsmechanismus nicht vera¨ndert.
• Die Verringerung des Diﬀusionskoeﬃzienten kann entweder durch
verku¨rzte Sprungla¨ngen (Modell von Fujita [Fuj88]), oder durch einen
steigenden Anteil an substitutionell diﬀundierenden Atomen (Modell
von Frank und Turnbull [FT56]), erkla¨rt werden.
10 Generelle Aspekte zur Diﬀusion in stark
verformten Materialien
10.1 Einﬂuss der Korngrenzenversetzungen und Span-
nungsfeldern auf den Korngrenzendiﬀusionskoef-
ﬁzienten
Fu¨r die Beschreibung der Relaxation der schnellen Diﬀusionspfade und des
freien Volumens haben sich die auf extrinsischen Korngrenzenversetzungen
basierenden Modelle als geeigneter erwiesen als das auf Leerstellen basieren-
de Modell von Perevezentsev [Per02]. Wie wirken sich die Versetzungen nun
auf die Diﬀusionskoeﬃzienten aus?
Im Vorschlag von Varin und Kurzdlowski [VK83] wird eine Korngrenzenver-
setzung als ein Bereich innerhalb der Korngrenze betrachtet, deren Diﬀusi-
onskoeﬃzient sich vom Rest der Korngrenze unterscheidet. Es soll nun ange-
nommen werden, dass die Diﬀusion entlang des Versetzungskerns gegenu¨ber
dem Rest der Korngrenze erho¨ht ist. Wie schnell mu¨sste nun der Diﬀusi-
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onskoeﬃzient in den Korngrenzenversetzungen sein um die experimentellen








Die Na¨herung la¨sst sich durch die experimentellen Befunde rechtfertigen, da
DKG(1− gVer) << Deﬀ,KG. Somit mu¨sste die Diﬀusion entlang der Korngren-
zenversetzungen nach diesem Modell um mehrere Gro¨ßenordnungen, vergli-
chen mit Rest der Korngrenze, erho¨ht sein. Der Anteil der Korngrenzenver-
setzungen am Gesamtvolumen der Korngrenze ist gering ( siehe Abschnitt
4.8.1 und 5.7.3: max. 0,4 % fu¨r Ag und max. 1,0% fu¨r α-Ti). Folglich mu¨sste
der Diﬀusionskoeﬃzient entlang von Korngrenzenversetzungen in Silber ca.
4-5 Gro¨ßenordnungen und in Titan ca. 4-6 Gro¨ßenordnungen schneller sein
als im Rest der Korngrenze.
Ist dieser Wert physikalisch sinnvoll? Fu¨r den Fall, dass die schnellen Dif-
fusionswege in Ag durch dieses Modell beschrieben werden, sind die Diﬀu-
sionskoeﬃzienten der Korngrenzenversetzungen im betrachteten Tempera-
turintervall gro¨ßer als die nach Geguzin berechneten Oberﬂa¨chendiﬀusions-
koeﬃzienten (entnommen aus [Lan90]). Daher scheint dieses Modell fu¨r Ag
nicht sinnvoll zu sein. Im Falle von Titan sind die berechneten eﬀektiven
Diﬀusionskoeﬃzienten noch unterhalb der Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r das in-
terstitiell diﬀundierende Co und somit durchaus vorstellbar.
Nazarov [Naz] entwickelte ein Modell, welches den Einﬂuss des Gradienten
der hydrostatischen Spannung auf die Korngrenzendiﬀusion beschreibt, in-
dem er der Diﬀusionsgleichung einen weiteren Term, der den Spannungsgradi-
enten entha¨lt, hinzufu¨gte. Die auftretenden Spannungen beschreibt Nazarov
[Naz] in seinem Modell durch die Spannungen von Disklinationen und Ver-
setzungen. Seine Berechnungen zeigen, dass sich die Korngrenzendiﬀusions-
koeﬃzienten als Folge des Spannungsfeldes nur um ungefa¨hr eine Gro¨ßen-
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ordnung erho¨ht. Aufgrund seiner Vereinfachungen gegenu¨ber einem realen
verformten polykristallinen Material geht Nazarov jedoch davon aus, dass
ein Unterschied von mehreren Gro¨ßenordnungen erkla¨rt werden kann. Aller-
dings schließt Nazarov eine Erho¨hung es Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten
um 5 bis 6 Gro¨ßenordnungen, wie im z.B. Falle von Nickel [DRR+11], auf-
grund von spannungsunterstu¨tzter Diﬀusion aus [Naz].
Das Verschwinden des Versetzungskontrasts ko¨nnte auch als Delokalisierung
des Versetzungskerns gedeutet werden [PG74]. Die Delokisierung des Verset-
zungskerns vera¨ndert die Korngrenzenstruktur und als Folge ko¨nnten Span-
nungsfelder auftreten. Die Spannungsanalyse einer Korngrenze in Pd90Au10
[WRR+10] nach der Deformation zeigt, dass die Spannungfelder von Korn-
grenzen sehr kompliziert sein ko¨nnten, wodurch eine die Beschreibung der
erho¨hten Diﬀusion als Folge des Spannungsfeldes schwierig sein du¨rfte.
Da fu¨r Ag bereits Untersuchungen zum Diﬀusionsmechanismus in Korngren-
zen existieren, soll im Folgenden diskutiert werden, ob eine A¨nderung des
Diﬀusionsmechanismus die erho¨hte Diﬀusion erkla¨ren kann.
10.2 Diﬀusionsmechanismen in Korngrenzen
Wa¨hrend die Diﬀusion von 110mAg in Ag, 44Ti in Ti und 110mAg in Ti be-
schleunigt werden (substitutionell diﬀundierende Elemente), wird die Diﬀu-
sion von 57Co in Ti verlangsamt (interstitiell diﬀundierendes Element). Um
dieses Verhalten zu verstehen betrachten wir zuna¨chst die Diﬀusionsmecha-
nismen, welche in Korngrenzen die entscheidende Rolle spielen.
Durch isotherme Diﬀusionsexperimente unter verschiedenen Dru¨cken la¨sst
sich das Aktivierungsvolumen des Diﬀusionsprozesses bestimmen. Dazu wird
ein Autoklav verwendet. Mit steigendem Druck verringert sich der Diﬀusi-
onskoeﬃzient des diﬀundierenden Elements in der Matrix. Aus thermody-
namischen U¨berlegungen la¨sst sich eine Formel fu¨r das Aktivierungsvolu-
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men herleiten. Das Aktivierungsvolumen ist die partielle Ableitung der freien
Gibbschen Energie nach dem Druck bei konstanter Temperatur. Unter Ver-
wendung der Arrheniusbeziehung ergibt sich [Meh07]







Der erste Term beschreibt die Druckabha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzien-
ten. Der zweite Term ist ein Korrekturterm, der durch das Produkt der iso-
thermen Kompressibilita¨t und der Gru¨neisenkonstante [JL70][Meh96][MS72]
abgescha¨tzt werden kann:
Korrekturterm ≈ kBTκTγG. (128)
Aus Gl. 128 ergibt sich fu¨r den Korrekturterm ein Wert von 0,01 bis 0,03 Ω.
Da der experimentelle Fehler jedoch gro¨ßer ist als der Korrekturterm, kann
der Korrekturterm vernachla¨ssigt werden.
Experimentelle Ergebnisse haben gezeigt, dass im Volumen eines Metalles
der Leerstellenmechanismus [Meh07][RM82][MA68][Mun71] und die Diﬀusi-
on via interstitieller Gitterpla¨tze die dominierenden Diﬀusionsmechanismen
sind.
Vergleichbare experimentelle Ergebnisse zur Druckabha¨ngigkeit von der Korn-
grenzendiﬀusion haben ergeben, dass sowohl die Selbstdiﬀusion ( Ag in Ag-
Bikristall [MBA67]) als auch die Diﬀusion substitutionell gelo¨ster Fremd-
elemente in reinen Metallen, Zn in Al (Polykristall) [ELB+87]), durch den
Leerstellenmechanismus bestimmt werden. Das gemessene Aktivierungsvolu-
men betra¨gt ungefa¨hr ein atomares Volumen. Fu¨r Co in α-Zr, la¨sst sich aus
dem experimentell bestimmten Aktivierungsvolumen auf einen interstitiellen
Diﬀusionsmechanismus schließen, da das Aktvierungsvolumen nur 0,16 ato-
mare Volumeneinheiten betra¨gt [VHL91].
Neben den experimentellen Ergebnissen wurden auch eine Reihe von Mole-
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kulardynamiksimulationen durchgefu¨hrt um den Diﬀusionsmechanismus in-
nerhalb von Korngrenzen zu verstehen [KHY+81][SMV00]. Die Simulations-
ergebnisse deuten darauf hin, dass fu¨r Korngrenzenselbstdiﬀusion der Leer-
stellenmechanismus bevorzugt wird. Kwok et al.[KHY+81] zeigten dies fu¨r
die Korngrenzenselbstdiﬀusion in einer Σ 5(310) Korngrenze in Eisen.
Mishin et al.[SMV00] betrachteten sowohl die Diﬀusion u¨ber Leerstellen,
Diﬀusion via Zwischengitterpla¨tze und Diﬀusionsmechnismen mit mehreren
verschiedenen Spru¨ngen. In den untersuchten speziellen Sigma-Korngrenzen
(Σ 5(210) und Σ 5 (310)-Korngrenzen in Cu) stellte sich heraus, dass der
Leerstellenmechanismus gegenu¨ber dem interstitiellen Mechanismus bevor-
zugt wird [SMV00]. Ein etwas komplizierter Diﬀusionsmechanismus ist der
interstitialcy-Mechanismus, bei dem eine Atom von einem interstitiellen Platz
aus auf einen substitutionellen Platz springt. Dabei wird das auf diesem Platz
sitzende Atom ins Zwischengitter verdra¨ngt. Die fu¨r diesen Mechanismus be-
rechnete Aktivierungsenthalpie ist in der Σ(310) sogar niedriger sind als die
Aktivierungsenthalpie fu¨r den Leerstellenmechanismus [SMV00]. In der Σ5
(210) ist es umgekehrt [SMV00].
Ma und Balluﬁ untersuchten die Korngrenzenselbstdiﬀusion in den gleichen
speziellen Korngrenzen [MB93a][MB93b][MB94] wie Mishin et al. [SMV00],
in Ag. Die niedrige Aktivierungsenthalpie (37,4 KJ/mol) fu¨r die schnelle
Diﬀusion in einer Sigma 5 (210) Korngrenze ko¨nnte durch den Interstitialcy-
Mechanismus erkla¨rt werden [SHTG95], da Ma et al. fu¨r diesen Mechanis-
mus eine niedrige Aktivierungsenthalpie und einen hohen Korrelationsfaktor
berechnen konnten. [MB93a][MB93b][MB94]. Die Diﬀusion entlang der Σ 5
(310) wird dagegen durch den Leerstellenmechanismus erkla¨rt [SHTG95].
233
10.3 A¨nderung der Aktivierungsenthalpie - A¨nderung des
Diﬀusionsmechanismus?
10.3 A¨nderung der Aktivierungsenthalpie - A¨nderung
des Diﬀusionsmechanismus?
Wie lassen sich die Erkenntnisse des vorherigen Abschnittes nun auf die expe-
rimentellen Ergebnisse u¨bertragen? Ko¨nnte eine A¨nderung des Diﬀusionsme-
chanismuses infolge des erho¨hten freien Volumens innerhalb der Korngrenzen
fu¨r die A¨nderung der Aktivierungsenthalpie und die Erho¨hungen der Diﬀu-
sionskoeﬃzienten verantwortlich sein? Im Falle der interstitiellen Diﬀusion
der Co-Atome a¨ndert sich die Aktivierungsenthalpie nicht signiﬁkant, daher
gibt es auch keinen Grund anzunehmen, dass sich der Diﬀusionsmechanis-
mus entscheidend a¨ndert. Durch den bereits beschriebenen Trapping-Eﬀekt
[Kir01] wird die Korngrenzendiﬀusion verlangsamt.
Fu¨r die substitutionell diﬀundierenden Elemente zeigen sich dagegen deutli-
che Unterschiede zwischen den Aktivierungsenthalpien vor und nach starker
plastischer Deformation. Wie bereits angedeutet wurde, deuten die experi-
mentellen Ergebnisse daruaf hin, dass die Korngrenzendiﬀusion von substitu-
tionell diﬀundierenden Elementen durch den Leerstellenmechanismus domi-
niert [MBA67][ELB+87] wird. Allgemein la¨sst sich der Diﬀusionskoeﬃzient





















Dabei ist γα ein geometrischer Faktor, f
KG
α ein partieller Korrelationsfak-
tor, lα die Sprungla¨nge, να,0 die atomare Schwingungsfrequenz, G
f
α die freie
Bildungsenergie des Punktdefektes und Gmα die freie Migrationsenergie des
Punktdefektes.
Aus Gl. 129 ergeben sich nun verschiedene Erkla¨rungsansa¨tze fu¨r die A¨nde-
rung der Aktivierungsenhalpie der Korngrenzendiﬀusion in stark plastisch
verformten Metallen. Wie bereits mehrfach angeklungen ist, werden durch
die plastische Deformation Defekte wie Leerstellen und Versetzungen erzeugt.
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Material HV [kJ/mol] HKG [kJ/mol] HUFG/HKG HUFG [kJ/mol] HUFG/HV
Ag 169,8 68 0,59 40 0,24
Cu 225 90,4 0,56 51 0,23
Ni 278 128 0,52 67 0,24
α-Ti 303,0 186 0,69 128 0,42
Tabelle 40: Vergleich der Aktivierungsenthalpien fu¨r Volumen-, Korngrenzen-
und Nichtgleichgewichtskorngrenzendiﬀusion in den kfz-Materialien Ag, Cu,
und Ni mit α-Ti (hdp). Die Aktivierungsenthalpien fu¨r die Volumendiﬀusi-
on (HV) wurden den folgenden Vero¨ﬀentlichungen entnommen: Ag (169,8
kJ/mol [LRMN73]), Ni in Cu (225 kJ/mol) [BC73], Ni (278 kJ/mol)
[MMLS76] und α-Ti (303 kJ/mol [KCFM97]). Die Aktivierungsenthalpien
fu¨r die Korngrenzendiﬀusion (HKG) stammen aus den Arbeiten von: Ag (68
kJ/mol, [?]), Ni in Cu (90,4 kJ/mol)[DRSH07], Ni (128 kJ/mol) [?] und α-
Ti (186 kJ/mol [KCFM97]). Die Aktivierungsenthalpien fu¨r die Diﬀusion in
den ECAP verformten Materialien (HUFG) stammen aus den Arbeiten von:
Ag (40 kJ/mol, diese Arbeit), Ni in Cu (51 kJ/mol) [Rib], Ni (67 kJ/mol)
[DRR+11] und α-Ti (128 kJ/mol, diese Arbeit).
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Abbildung 97: Darstellung der Diﬀusionserho¨hung in stark plastisch ver-
formten Materialien in Abha¨ngigkeit von der homologen Temperatur. Die
getsrichelte Gerade zeigt das Abknicken der Arrhenius-Beziehung in ECAP-
verformten Ni [DRR+11]. Der Diﬀusionskoeﬃzienten in den ECAP verform-
ten Proben wurden fu¨r Ag durch die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃzienten nach
Sommer und Herzig [SH92] und fu¨r α durch die Korngrenzendiﬀusionskoeﬃ-
zienten nach Ko¨ppers [KCFM97] geteilt und mit der reduzierten Stapelfehler-
energie normiert. Die Diﬀusionskoeﬃzient fu¨r Ni stammen aus [DRR+11] und
die Daten zu Cu stammen aus der Dissertation Jens Ribbe [Rib]. Anschlie-
ßend wurden die Verha¨ltnise der Diﬀusionskoeﬃzienten mit durch reduzierte
Stapelenergie dividiert. Die Stapelfehlerenergien sind in [HH] zu ﬁnden. Die
Stapelfehlerenergie fu¨r α-Ti stammt aus [GMSS06].
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Da Leerstellen als Diﬀusionsvehikel fu¨r die Selbstdiﬀusion dienen, ko¨nnte ei-
ne hohe Leerstellenkonzentration in den Korngrenzen eventuell dazu fu¨hren,
dass nur noch die Migrationsenthalpie gemessen wird, da die Diﬀusionsvehi-
kel, sprich Leerstellen, bereits vorhanden sind (Bei dieser U¨berlegung werden
der Einfachheit halber strukturelle Vera¨nderungen der Korngrenze als Folge
der hohen Leerstellenkonzentration ausgeschlossen.).
Um diesen Ansatz zu u¨berpru¨fen schauen wir uns Bildungs- und Wanderungs-
enthalpien fu¨r Korngrenzenselbstdiﬀusion an. Aus Simulationen von Mishin
et al. [SMV00] zur Korngrenzenselbstdiﬀusion in Σ 5 (210) und Σ 5 (310)
Korngrenzen in Cu geht hervor, dass die Migrationsenthalpie ungefa¨hr 30 bis
50 % der Aktivierungsenthalpie des Diﬀusionsprozesses ausmacht. Wu¨rde
man in den Experimenten nur die Migrationsenthalpie der Atome messen,
so mu¨ssten die gemessenene Aktivierungsenthalpien mo¨glicherweise noch ge-
ringer sein. Jedoch la¨sst sich aus diesem Verhalten kein Ru¨ckschluss auf das
Verhalten eines polykristallinen Metalls schließen, welches eine Vielzahl ver-
schiedener Korngrenzen beinhaltet.
A¨ndert sich der Diﬀusionsmechanismus, so vera¨ndert sich sowohl die Bildungs-
als auch die Wanderungsenthalpie. Mo¨glicherweise wird durch das zusa¨tzliche
freie Volumen in den Korngrenzen, als Folge der Wechselwirkung von Korn-
grenze und Defekt, die Korngrenzenstruktur derart vera¨ndert, dass neben
dem Leerstellenmechanismus auch Diﬀusion u¨ber den Interstitialcy-Mechanismus
mo¨glich ist, wie fu¨r die Σ 5 (210) Korngrenze in Ag [SHTG95]. Die Akti-
vierungsenthalpie fu¨r die schnellen Diﬀusionswege in ECAP-verformten Ag
(nach dem ersten Pass, 40 kJ/mol), ist im Rahmen der Fehler vergleichbar
mit der Aktivierungsenthalpie fu¨r die Diﬀusion in der Σ 5 (210) Korngrenze
(37,4 kJ/mol [SHTG95]).
Die Aktivierungsenthalpien fu¨r die Diﬀusion entlang der schnellen Diﬀusions-
wege in stark plastisch verformten Ag, Cu und Ni entsprechen ungefa¨hr zwei
Drittel der Aktivierungsenthalpien fu¨r Korngrenzendiﬀusion in relaxierten
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Großwinkelkorngrenzen des jeweiligen Elements und ungefa¨hr einem Viertel
der Aktivierungsenthalpie fu¨r Volumendiﬀusion (siehe Tabelle 40). Dies la¨sst
mo¨glicherweise auf den gleichen zugrundeliegenden Diﬀusionsmechanismus in
den genannten kfz-Metallen schließen. Dies wird durch Abb. 97 verdeutlicht.
Hier ist das, durch die reduzierte Stapelfehlerenergie normierte, Verha¨ltnis
der Diﬀusionskoeﬃzienten in ECAP-verformten und ausgelagertem grobkris-
tallinen Material gegen die homologe Temperatur aufgetragen. Die Daten
von ECAP-verformten Ni [DRR+11] und α-Ti (diese Arbeit) liegen auf einer
Geraden. Daher ist es durchaus mo¨glich, dass die Korngrenzenzusta¨nde in
beiden Materialien vergleichbar sind. Die Daten fu¨r Ag und Cu liegen un-
terhalb dieser Geraden. Es ko¨nnte sein, dass sich die Korngrenzenstrukturen
der schnellen Diﬀusionswege in α-Ti und Ni von denen in Ag und Cu unter-
scheiden.
Im Falle von Titan liegt die gemessene Aktivierungsenthalpie fu¨r die Korn-
grenzenselbstdiﬀusion in ECAP verformten α-Ti zwischen der Aktivierungs-
enthalpie der Korngrenzenselbstdiﬀusion in ausgelagertem α-Ti (186 kJ/mol
[KCFM97]) und der Aktivierungsenthalpie fu¨r interstitiell diﬀundierende Ele-
mente in relaxierten Großwinkelkorngrenzen (fu¨r 57Co, 70 kJ/mol). Daher
wa¨re, alternativ zum Versetzungsmodell, auch fu¨r α-Ti die A¨nderung des
Leerstellenmechanismus zum Interstitialcy-Mechanismus durchaus vorstell-
bar, da die Aktivierungsenthalpie ho¨her sein sollte als fu¨r den rein interstiti-
ellen Mechanismus, aber niedriger als die Aktivierungsentalpie fu¨r den Leer-
stellenmechanismus. Das erho¨hte freie Volumen ko¨nnte dazu fu¨hren, dass die
Titanatome sich leichter u¨ber Zwischengitterpla¨tze bewegen ko¨nnen, was in
relaxierten Großwinkelkorngrenzen ohne Exzessvolumen nicht mo¨glich ist.
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Abbildung 98: Mo¨gliche Wechselwirkugen zwischen Korngrenze und Gitter-
defekten und Gitterdefekten untereinander. Γ steht fu¨r die Rate des jeweiligen
Prozesses. ρ beschreibt die Versetzungsdichte und c die Leerstellenkonzentra-
tion sowohl im Volumen als auch innerhalb der Korngrenze.
10.4 Ansatz zur Beschreibung der erho¨hten Diﬀusion
in stark verformten Materialien
Die bisherigen Modelle liefern teilweise zufriedenstellende Erkla¨rungen fu¨r
die experimentellen Ergebnisse. Es sollte jedoch bedacht werden, dass in der
Realita¨t die Prozesse wesentlich komplizierter sind. Die Modelle von Pereve-
zentsev [Per02] und Nazarov [Naz00] betrachten die Vera¨nderung der Korn-
grenzeneigenschaften basierend auf der Absorption von Leerstellen oder Ver-
setzungen. Jedoch koexistieren beide Defekte wa¨hrend und nach der Defor-
mation, d. h. die Annahmen der bisherigen Modelle sind stark vereinfacht.
Die schematische Abbildung (Abb. 98) zeigt, dass sowohl Versetzungen als
auch Leerstellen mit einer bestimmten temperaturabha¨ngigen Rate absor-
biert bzw. emitiert werden ko¨nnen. Des Weiteren wechselwirken Leerstellen
und Versetzungen sowohl innerhalb des Volumens als auch innerhalb der
Korngrenze untereinander.
239
10.5 Entstehung eines perkolierenden Netzwerkes von
Nichtgleichgewichtskorngrenzen
Das freie Volumen hat sich als mo¨glicher Parameter fu¨r die Charakterisie-
rung des neuen Zustandes der Korngrenzen nach plastischer Deformation
herrauskristallisiert. Fu¨r eine mo¨glichst gute Anna¨herung eines Modells an
die gefundenen experimentellen Ergebnisse sollte der Einﬂuss von Leerstellen
und Versetzungen auf die Korngrenzeneigenschaften beru¨cksichtigt werden.
Da auch nach der Rekristallisation noch erho¨hter atomarer Transport ge-
funden werden konnte, muss man auch die Defekte innerhalb des Kornvolu-
mens mit einbeziehen, da das Korninnere ein Reservoir an Leerstellen und
Versetzungen darstellt, welche z. B. wa¨hrend der Bewegung der Korngrenze
aufgenommen werden ko¨nnten.
10.5 Entstehung eines perkolierenden Netzwerkes von
Nichtgleichgewichtskorngrenzen
In diesem Abschnitt soll die Frage nach dem prozentualen Anteil der schnel-
len Diﬀusionspfade an der Gesamtheit aller Korngrenzen diskutiert werden.
Aufgrund der Diﬀusionsexperimente la¨sst sich sagen, dass die Nichtgleich-
gewichtskorngrenzen nicht nur vereinzelt vorliegen ko¨nnen, sondern dass sie
ein perkolierendes Netzwerk innerhalb der stark verformten Proben bilden
mu¨ssen. Schuh und Chen [CS06] haben sich mit der Entstehung eines sol-
chen Netzwerkes bescha¨ftigt. Sie betrachten ein zweidimensionales Netzwerk
aus Korngrenzen, welche in regelma¨ßigen Sechsecken angeordnet sind, also ei-
ne klassische Honigwaben-Struktur. Den Korngrenzen werden zwei verschie-
dene Diﬀusionskoeﬃzienten zugeordnet, ein langsamer Diﬀusionskoeﬃzient
D1 (in Rahmen dieser Arbeit wu¨rde dieser Diﬀusionskoeﬃzient dem Diﬀu-
sionskoeﬃzienten der relaxierten Großwinkelkorngrenzen entsprechen) und
ein schneller Diﬀusionskoeﬃzient D2 ( z. B. Nichtgleichgewichtskorngrenzen
oder Hochenergiekorngrenzen). Der Korngrenzencharakter (niedrige oder ho-
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he Diﬀusivita¨t) wird zufa¨llig bestimmt, d. h. einer Korngrenze wird mit ei-
ner Wahrscheinlichkeit p′ der langsame Diﬀusionskoeﬃzient D1 zugeordnet
und mit einer Wahrscheinlichkeit p = 1−p′ der schnelle Diﬀusionskoeﬃzient
D2. In Abha¨ngigkeit von der Wahrscheinlichkeit p und dem Verha¨ltnis der
Diﬀusionskoeﬃzienten zueinander ( D2/D1 = 10...10
8) bestimmten Schuh
und Chen [CS06] nun einen eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten Deﬀ welcher
den Fluss durch das Netzwerk aus langsamen und schnellen Diﬀusionspfaden
wiederspiegelt. Unterhalb von p = 0, 6 erho¨ht sich der eﬀektive Diﬀusions-
koeﬃzient nur langsam um ca. eine Gro¨ßenordnung. Bei p = 0, 6 erho¨ht sich
der eﬀektive Diﬀusionskoeﬃzient in Abha¨ngigkeit vom Verha¨ltnis der Diﬀu-
sionskoeﬃzient dann sprunghaft um einige Gro¨ßenordnungen [CS06], da die
schnellen Diﬀusionswege bei diesem Schwellenwert ein perkolierendes Netz-
werk bilden, d. h. in einer 2 dimensionalen Honigwabenstruktur mu¨ssen ca.
60 % der vorhandenen Korngrenzen (falls sich die schnellen Diﬀusionswe-
ge zufa¨llig bilden) erho¨hte Diﬀusivita¨t aufweisen damit sich ein perkolierdes
Netzwerk ausbilden kann und es zu einer signiﬁkanten Vera¨nderung des Dif-
fusionskoeﬃzienten kommt, welche auch experimentell messbar wa¨re.
Fu¨r eine dreidimensionale Mikrostruktur mit kubischen Ko¨rnern betra¨gt die
Perkolationsschwelle fu¨r zufa¨llig verteilte schnelle Diﬀusionspfade ca 30 %.
Auch ein prozentualer Anteil von 30 % schneller Diﬀusionspfade an der Ge-
samtheit aller Korngrenzen scheint jedoch sehr hoch zu sein. Es ist bekannt,
dass die Verformung wa¨hrend des ECAP Prozesses nicht homogen ist. Es gibt
also Bereiche in denen sich die Verformung lokalisiert und folglich eine ho¨he-
re Defektkonzentration auftreten ko¨nnte. Die Lokalisierung der Deformati-
on fu¨hrt zur Ausbildung von Scherba¨ndern. Innerhalb dieser Ba¨nder ko¨nn-
ten sich mo¨glicherweise bevorzugt Nichtgleichgewichtskorngrenzen durch Ab-
sorption von Gitterdefekten bilden. Diese Lokalisierung der Deformation er-
niedrigt mo¨glicherweise den Anteil der schnellen Diﬀusionspfade an der Ge-
samtanzahl der Korngrenzen, da die Entstehung der schnellen Diﬀusionspfa-
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de nur in den Bereichen der Scherba¨nder mo¨glich ist.
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11 Zusammenfassung und Ausblick
In der vorliegenden Arbeit wurde der Einﬂuss von starker plastischer Verfor-
mung auf die Reinmetalle Titan und Silber und die Formgeda¨chnislegierung
NiTi untersucht. Folgende Erkenntnisse konnten dabei gewonnen werden:
• Sowohl in den Reinmetallen Ag und α-Ti als auch in einer NiTi-Legierung
konnte die Existenz von Diﬀusionspfaden nachgewiesen werden, de-
ren Diﬀusionkoeﬀzient den von relaxierten Großwinkelkorngrenzen um
mehrere Gro¨ßenordnungen u¨bersteigt. Dieses Verhalten wurde sowohl
fu¨r die Korngrenzenselbstdiﬀusion als auch fu¨r substitutionell diﬀun-
dierende Elementen (110mAg in α-Ti) gefunden. Dagegen verringert sich
jedoch die Diﬀusion von interstitiell diﬀundierendem 57Co in α-Ti.
• Aus den experimentellen Daten konnte anhand von Modellen die Korn-
grenzenenergie (Borisov-Fromalismus) von relaxierten Großwinkelkorn-
grenzen und den Nichtgleichgewichtskorngrenzen ermittelt werden. Wei-
tergehende Berechnungen lieferten Abscha¨tzungen fu¨r das freie Volu-
men innerhalb der schnellen Diﬀusionswege (Modellen von Nazarov
[NRV96] und Perevezentsez [Per02]). Dabei hat sich herrausgestellt,
dass ein auf Versetzungen basierendes Modell die physikalisch vernu¨fti-
geren Werte fu¨r das freie Volumen innerhalb der gefundenen schnellen
Diﬀusionswege liefert.
• Das Relaxationsverhalten der Korngrenzen wurden mit den in der Li-
teratur vorhandenen Modelle verglichen. Tendenziell erwiesen sich die
Modelle von Nazarov [Naz00] und Lojkowski, bei denen die Korngren-
zendiﬀusion der kontrollierende Prozess ist, als geeigneter fu¨r die Be-
schreibung der experimentell gemessenen Daten als Modelle bei denen
die Relaxation durch die Volumendiﬀusion getrieben wird.
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• Die erho¨hte Diﬀusion wird durch das wa¨hrend der Deformation in die
Korngrenzen eingebaute Exzessvolumen (z. B. durch Absorption von
Versetzungen) erkla¨rt. Die Korngrenzenversetzungen ko¨nnten mo¨gli-
cherweise Bereiche innerhalb der Korngrenze sein, die einen ho¨heren
Diﬀusionkoeﬃzienten besitzen als der Rest der Korngrenze. Innerhalb
dieses Defektes ko¨nnte mo¨glicherweise ein anderer Diﬀusionsmechanis-
mus die Diﬀusion substitutionell diﬀundierender Elemente beschleuni-
gen, wa¨hrend das Exzessvolumen bei interstitiell diﬀundierenden Ele-
menten zu einer Verringerung der Diﬀusivita¨t fu¨hrt, die durch den
Trapping-Eﬀekt erkla¨rt werden kann.
• Normiert man das Verha¨ltnis der Korngrenzenselbstdiﬀusionskoeﬃzi-
enten in ECAP-verformten und grobkristallinem α-Ti und Ni [DRR+11]
mit der reduzierten Stapelfehlerenergie, lassen sich die Daten durch ei-
ne Gerade beschreiben. Dies deutet mo¨glicherweise einen vergleichbaren
Zustand der Korngrenzenstruktur an.
• Sowohl in stark plastisch verformten Ag als auch in NiTi konnte auch
nach der Rekristallisation der Proben noch erho¨hter atomarer Trans-
port, verglichen mit der Diﬀusion entlang von relaxierten Großwinkel-
korngrenzen, nachgewiesen werden. Dies wird dadurch erkla¨rt, dass sich
wa¨hrend der Migration Gitterdefekte vor der sich bewegenden Korn-
grenze aufstauen, welche nacheinander absorbiert werden. So kann auch
wa¨hrend der Bewegung der Korngrenze noch ein Zustand aufrecht er-
halten werden, der einen erho¨hten atomaren Transport ermo¨glicht.
Um ein besseren Versta¨ndnis der Diﬀusion in stark plastisch verformten Me-
tallen zu erlangen sind weiterfu¨hrende Experimente erforderlich. Die Bestim-
mung des Diﬀusionskoeﬃzienten in Abha¨ngigkeit vom Druck ko¨nnte einen
Aufschluss u¨ber den Diﬀusionsmechanismus geben. Weitere zeitabha¨ngige
Diﬀusionsexperment und Experimente nach thermischer Vorbehandlung ko¨nn-
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ten dazu betragen den Relaxationsvorgang in den Nichtgleichgewichtskorn-
grenzen zu verstehen und ein Modell zu entwickeln. Dies sollte in Kombnia-
tion mit mikrostrukturellen Untersuchungen, z. B. hochauﬂo¨sender Trans-
missionselektronenmirkoskopie, durchgefu¨hrt werden um die strukturellen
Vera¨nderungen in der Korngrenze besser erfassen zu ko¨nnen.
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12 Anhang
Reinheit des verwendeten grobkristallinen α-Ti
Diﬀusionsproﬁle zur Korngrenzendiﬀusion von 57Co in α-Ti

























































































































































































Tabelle 41: Reinheit des gronkristallinen α-Ti. Diese Proben wurden als Aus-
gangsmaterial fu¨r die ECAP-Proben verwendet.
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Abbildung 101: Diﬀusions-Proﬁl ECAP-verformten α-Ti bei 448 K
Beispielhafter Fit (Ag-ECAP 1 Pass, Heizrate 10 K/min) der DSC mit
Origin
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In dem grau unterlegten Bereich beﬁnden sich grobkristalline
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spiele sind Cu und Ti). Die eingezeichneten Kurven zeigen die
Vera¨nderung von Streckgrenze und Bruchdehnung nach dem
Walzen ( Beispiele sind Cu und Al). Die Prozentzahlen stehen
fu¨r das Maß an Verformung. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1
2 Hellfeldaufnahmen der Mikrostruktur von ultrafeinkristallinem
Nickel (ECAP-VErfahren Route BC4 [DRR
+11]) mittels Trans-
missionselektronenmikroskopie. a) Korngrenzenstruktur von
Ni nach der Verformung, b) nach thermischer Vorbehandlung
bei 400 K fu¨r 3 d, c) nach thermischer Vorbehandlung bei 700
K fu¨r 17 h. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
3 Schematische Darstellung eines technischen Spannungs-Dehnungs-
Diagramms [Got07]. Die Begriﬀe und Variablen werden im
Text erla¨utert. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
4 Schematische Darstellung der Verfestigungskurve eines Ein-
kristalls [Got07]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7
5 a) Schematische Darstellung eines Versetzungsaufstaus, mit
gro¨ßerem Abstand von der Korngrenze wird der Abstand der
Versetzungen zueinander gro¨ßer, b) Aufnahme eines Verset-
zungsaufstaus mit dem Transmissionselektroenenmikroskop [Got07]. 8
6 Schematische Darstellung der Struktur einer Kleinwinkelkorn-
grenze [Got07]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10
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7 Energie einer Kleinwinkelkorngrenze. Links: Theoretischer Ver-
lauf der Gesamtenergie (durchgezogene Linie) einer Kleinwin-
kelkorngrenze und theoretischer Verlauf fu¨r die Energie ei-
ner einzelnen Versetzung (gestrichelte Linie) innerhalb einer
Kleinwinkelkorngrenze in Abha¨ngigkeit vomMissorientierungs-
winkel [Got07]. Rechts: Experimentelle Ergebnisse nach [Cha52]. 11
8 Darstellung des Coincident Side Lattice (CSL) Modell anhand
einer Σ 5 (310) (36,9°) [Got07]. Die oﬀenen Kreise bzw. Drei-
ecke stellen die Gitterstruktur der benachbarten Ko¨rner dar
(Gitterkonstante a). Gitterpunkte die durch Kreise und Drei-
ecke besetzt sind, werden als Koinzidenzpunkte bezeichnet.
Diese bilden ein kubisches U¨berstrukturgitter mit der Gitter-
konstante a
√
5. Das Volumen des U¨berstrukturgitters ist also
genau um den Faktor 5 gro¨ßer als das Volumen der Gitter der
benachbarten Ko¨rner. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
9 Darstellung des DSC -Gitters am Beispiel einer Σ 5 (310). Die
oﬀenen Kreise bzw. Dreiecke stellen die Gitterstruktur der be-
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durch Kreise und Dreicke besetzt sind, werden als Koinzidenz-
punkte bezeichnet. Diese bilden ein kubisches U¨berstruktur-
gitter mit der Gitterkonstante a
√
5. Das DSC-Gitter wird nun
aus den gro¨ßtmo¨glichen Vektoren gebildet, mit denen man je-
den Gitterpunkt - sowohl in der Korngrenze als auch im Vo-
lumen - erreichen kann. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17
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5 Korngrenze [Got07] im kubisch-ﬂa¨chenzentrieten Gitter. a)
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